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Notations

. Nous réservons les lettres minuscules aux variables locales et les lettres majuscules pour les

correspondants rnacroscopiques.

. La moyenne volumique d'une variable f(x) est notée

f(x)=<f(x)>=+ f f(x)dV
V, JV,

. L'inverse est noté avec un exposant -1

. Les exposants ( indices ) suivants rsnl urilisés

- e pourdéfinirlapartieélastique

- i pour définir lapartie inélastique

- p pourdéfinirlapartieplastique

- t porn définir les grandeurs totales (élastique+inélastique)

- {hk$ pour définir le plan réticulaire

- I pour indiquer la valeur locale dans un grain I

- M pour indiquer la valeur nroyenne dans la matrice

- E pour indiquer la valeur dans I'ellipsoïde

- sc pour indiquer I'approximation autocohérenæ

- eff pour irdiquer les propriétés effectives.

. les symboles suivants sont réservés pour :

AÂI I'op&ateur de localisation du gradient de viæsse de déformation

B, BI I'op&aæur de localisation du gradient de viæsse de contrainte

G, C les constantes élastiques

E le module d'Young

f la fraction volumique des grains ou des phases

G I'opéraæu de Green

Hgh h matrice d'écrcuissage du monocristal

I tamanice i&ntitéd'odûe4

l, L les modules bng€nts élastoplastiques

# h diroction de glisscnænt du système h
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nh h normale au plan de glissement du systènrc h

N le nombre de grains
p.h hpartie symérique du facæude Schmid

5h h partie antisyméuique du facæur de Schmid

s, S les complaisances élastiques

Ttr, TU les opéraæurs d'inæractions ente les inclusions

t, E les déformations locales et globales

o les rotations locales
a a

t, E les taux de déformations locales et globales

o, X les conûaintes locales et globales

a

O, I les taux de contrainæs locales et globales
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Chapitre I
I. Introduction



lntroduction
Introduction

Dans un matériau hétérogène, les contraintes locales actuelles dépendent de deux grandeurs

indépendanæs

. le chargement " extérieur " surfacique ou volumique obtenu par des forces

ou des déplacenrcnts imposés,

. un champ de déformations inélastique ( stness free stain au sens d'Eshelby )

dont I'origine physique nès variée ( déformations plastiques, changement
de phase, déformations thermiques, ... ) peût égalernent dépendre du chargement

extérieur actuel.

Dans le cas d'un matériau élastique sans déformation inélastique,l'hétérogéîêitÉ, du comportement

est à I'origine de fluctuations des contraintes locales alors même que le chargement macroscopique

produit des contraintes " uniforrnes " à une échelle grande par rapport aux fluctuations du champ

local. Celles-ci ayant une cause structurale ( polycristal, polyphasé, ... ), les déformations

inélastiques sont, dans beaucoup de cas, corrélées avec les hétérogénéités élastiques.

On constate donc que le concept de connainæs inærnes et résiduelles est directenreni relié à celui du

conporûernent ( élastique et inélastique ) et à celui d'incompatibilié de la déformation inélastique. Il

est normal d'aborder ce problème dans le cadre de la mécanique ( ou micromécanique ) des

matériaux hétérogènes.

Les premiers'travaux dans ce domaine ont cherché à relier les grandeurs locales aux grandeurs

globales (Voigt I l], Reuss [ 2], Hill [ 3] ), mais ce n'est qu'avec l'étude de " I'hétérogénéité

élémentairc ", dûe à Eshelby [ 4], que des progÈs considérables ont étéfutdans la compréhension

des propriétés des matériaux hétérogènes.

Iæs problèmes de base sont les suivants

- analyse des contrainæs, déformations, rotations élastiques ( pour la formation de

texture ) dans le cas d'une inclusion inélastique considérée conrme source élémentaire

volumique de connainæs internes

- analyse des contraintes, déformations, rotations élastiques dans le cas d'une hétérogénéité

( inclusion de caractéristiques mécaniques diff&enæs de oelles de la matrice ).

Ia solution dc ces problùrrcs est essentiellernent utilisée dans deux optiquas différenæs

9
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- la dét€rmination des propriétés effectives des milierx

- la détermination des champs locaux ( à I'intérieur du volume, et sur les inærfaces ) afin

de pévoir I'amorçage de I'endommagenrcnt

Bien que la solution self-consisænte de Krôner [ 5] développée à partir de I'inclusion unique

fournisse des valeurs exactes dans le cas du désordre putait il e^st indispensable de développer des

études sur les hétérogénéités en ne se limitantpas à I'inclusion unique. Une voie générale et globale

consiste à utiliser les fonctions de corrélation de Krôner [ 6] ; cette approche reste difficile à mettre

en æuvre.

Le cadre gén&al des transitions d'échelles pour les grandeun microscopiques et macroscopiques a

été discuté par lvlandel [ 7]. Dans le cas de l'élasticité, Doderichs et7âller [ 8] aborde le problème de

la localisation cinématique en proposant une équation intégrale. Dans le cas des petiæs perturbations

élastoplastiques, Berveiller et Zaow [ 9] proposent une modification de cette équation qui est

adaptée par Lipinski et Berveiller [10] aux grandes déformations élastoplastiques.

Iæ but de ce travail est de calculer l'évolution des contrainæs internes et résiduelles dans les

polycristaux métalliques microhétérogènes et de confront€r ces résultats aux valeurs mesurées par

diffraction des rayons X. Le chapitre II est consacré à l'étude du principe de cette méthode

expérimentale et au rappel du formalisme micromécanique qui conduit aux contraintes (

déformations ) internes et résiduelles. Ce formalisme permet de visualiser I'influence des

hétérogénéités élastiques et inélastiques sur les mesures par diffraction des rayons X.

Iæ chapite trI aborde l'étude en élasticité des containtes et déformations locales dahs bs matériaux

cubiques centrés ( CC ) et cubiques faces centrées ( CFC ). Iæ modèle autocohérent permet de

mettre en évidence les contraintes d'ordre tr et de dissocier I'influence d'une texture

cristallographique et d'une texture morphologique sur le développement des contraintes locales.

Dans le chapi'ne IV, nous étudions les contraintes résiduelles dues aux hétérogénéités plastiques

dans des matériaux cubiques centrés mono- et biphasés. Iæ premier paragraphe de ce chapire est

consacré à l'étude des contraintes résiduelles dans les polycristaux monophasés après une

déformation plastique homogène en traction simple. Lc calcul des contraintes résiduelles par le

modèle autocohérent sera confronté à des mesures effectuées par diffraction des rayons X. Nous

étudions également l'évolution des contraintes résiduelles en fonction de I'orientation

cristallographique et de l'énergie élastique bloquée en fonction de la tcxture crisallographique. Iæ

calcul des contraintes résiduelles dans un polycristal biphasé du type ferrite-cémentite après
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déformation plastique en traction simple fait I'objet du deuxième paragraphe. Il permet de

déærminer les contraintes résiduelles dans la phase cémentiæ tès difficile à mesurer dans ces

matériaux et également de comparer les effets des hétérogénéités plastiques dans un matériau

monophasé et dans un matériau biphasé. Dans la dernière partie de ce chapitre, nous calculons les

containtÊs internes dans un matériau biphasé apÈs traitement de surface ( grenaillage, rectification,

tournage, ... ) à I'aide de la solution du problème de I'inclusion d'Eshelby-Krôner. Ce modèle

simple permet de reprodufue de manière satisfaisanæ I'influence qualitative de ces opérations sur la

mesure des contraintes par diffraction des rayons X. Nous montrons également comment une

texture morphologique peut introduire les même effets sans cisaillement en surface. Nous énrdions

dans ce cas l'évolution des contraintes en fonction de I'orientation nnrphologique des constituants.
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Chapitre II
II. Mesures et calculs des déformations locales

II.L. Mesure des déformations élastiques par rayons X.

II.2. influences des hétérogénéités
IJ.2.l. calculs des déformations locales

IL2.2. déformations élastiques

IL2.3. déformations inélastiques

L2.4. résumé

II3. Genèse des contraintes internes en élastoplasticité

If3.l. comportement du monocristal

L3.2. équation intégrale

II33. solution autocohérente

II.4. Applications

U.4.1. comportement global

1I.4.2, contraintes et déformations inûernes

II.43. énergie élastique

tr.4.4. cuurbes s = f ( sin2Y)

II.5. Conclusions
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il.|. Mesure des déformations élastiques nar rayons v

Déformations

La mesure des déformations internes par diffraction des rayons X repose sur I'utilisation du réseau

cristallin comme jauge de déformation. Cette méthode permet de déterminer la distance

interréticulaired{nn} entre les plans cristallins thkl} à partir de la loi de Bragg, n l. = 2 d sin 0,

dans le volume inadié ( VI ), ( l, longueurd'onde du rayonnenrent utilisé, 0 angle de diffraction ).

Dans le volume furadié seuls les plans en position de Bragg pouront diffracær et contribuer à la

mesure Ae d16kl). On voit apparaîme la notion de volunre diffractant ( Vp ) à I'intérieur du volume

inadié. Cette notion est capitale pour la déærmination des contraintes macroscopiques par cette

nréthode de mesrue, figure tr-l.

Vp

Figure II.l : Mise en évidence des volumes irradiés V1 et diffractants Vp .

Pour tous les grains du volume diffractant, la mesure ae d15H) s'effecf,re suivant la normale au

plan de ditraction définie par fr, re,$rée dans le rcÊre macroscopique lié à l'échantillon ( 1, 2, 3 )

par les angles g ct V, figure U-2; V est I'angle entre la normale à la surface de l'échantillon (3) et

la direction de mesure N, I est I'angle ente la direction ( I ) et ta projection de la direction de

mesnre dans le plan ( t,2).

N vr
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(tr-l )

Figure II- 2 z Représentation de
la direction de mesure dans
le repère macroccopique.

I-e vecteur fr s'exprime de la manière suivanæ

-l:ililir]
La mesure ae d11,1l) permet d'exprimer la déformation élastique t** suivant la normale fr en

connaissant la distance inænéticulaire do du matériau non containt

{hku_dtm}-doô-g\r 
do

dtt ttl o t**{*} représenænt des valeurs moyennes sur le volume diffractant

( t r-3)

(tr-4)

où s(r) sont les conpliances élastiques locales et o (r) les containtes locales.

Cetæ Quation conduit, porr un étatde contraintes supposé biodal en surface ( oB = 0 ), pour un

"[i ' 
= 

*L',j k ( r ) orr ( r ) N1 N1 dv

( t r-2)

Ia déformation normale e*{hkl} s'exprime en fonction du champ de déformation élastique t"ij6)

en un point r du volume ditractant par

{hkUl fe' esr = 
uo Jnoti: 

( r ) Ni Nj dv

que I'on peut tansformer à I'aide de la loi dc Hooke en
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comportement élastique homogène à la loi des sin2Y [11] qui permet de déærminer la contrainte

macnoscopique dans la diroction g. La loi des sin2Y s'erçrime de la manière suivanæ

rff' = 
Ttrokl) o* sin 'v *sr (hkl) [o11 + o22]

(tr-s)

22
avec,danslerepèreprincipal og= o11cos {p + o22sm I

et l2 S2(hkl) et S 1(hkl) sont les constantes élastiques radiocristallographiques ( qui sont égales

reqpectivementà (1+v ) lEet-v lEpour un comportÊnpntélastique isotnope ).

Cetæ loi linéafue en sin2Y permet de déterminer le champ de contraintes macroscopique sous les

] ronditions suivantes

' comport€ment macroscopique isotope,

' comportenrent élastique locat linéaire ( loi de Hooke ),

.l'étaunacroscopiçe des contraintes et des déforrnations doit être homogènb dans le

volume irradié,

-l'étatde containæs est supposé biaxial dans le volunre irradié.

I-es équations ( tr-3 ) et ( n-4 ) montrent que les hétérogénéités du comportement élastique, des

champs de contraintes et de déformations élastiques en fonction du volume diffractant peuvent

introduire des écarts dans la loi des sin2Y.

II.2. Inftuences des hétérosénéités

Dans la présente partie, nous rappelons le cadre général découlant d'une résolution des problèmes

de chanps par uno équation intégrale pou

- un milieu infini maclohomogène et microhétérogène

- un champ de déformation inélastique donné

- une trétérogénéité du conporænrntélastique c(r) donné

- I'approximation des petiæs transformations.

Nous ne nous,préoccupons pas ici de la genèse des déformations inélastiques qui, pour le cas de la
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plasticité, sera ëcriæ ultÉrieirernent

Par contre, nous proposons d'analyser de manière générale les effets des champs de déformations

élastiques sur la mesur€ par diffraction des rayons X des déformations normales à des familles de

plans {hkl} qui conduit dans les cas simples, à la loi des sin2Y.

ll.2.l. déformation totale locale

Nous considérons un milieu macrohomogène et microhétérogène pour lequel, dans l'état de

référence les champs de conEaintes et de déformations sont nuls. Dans l'état actuel, le chargement

imposé provoque I'apparition de contraintes inærnes, o(r) et de déformations totales locales, et (r).

Ces dernières s€ composent de déformations élastiques locales ee(r) et de déformations inélastiques

locales einf). Les déformations élastiques locales et les contraintes inærnes sont reliées par la loi de

Hooke:

o(r)= c(r) ee(r) (u-6)

Pour que le milieu ne peide pas sa compacité, il faut que le champ de déformation totale vérifie les

équations de compatibilité. Il faut donc que le champ de déformation dérive d'un champ de

déplacement u(r)

- t ,  .  1 l  t  t  \eg(r )=i l  ui i+uj, i l

Le charnp de contrainæs doit vérifier les conditions d'{uilibre

- des moments : oij = oI

- des forces roijj = 0

- à la surface : og n3S = TiS

{
s +

av€c n vecrerr normal unitaire extériew à la surfaoe S et T s le vecteur contrainte.

On pose c(r) = Co + ôc(r), où C9 caractériseleconrporæmentd'un milicu homogène.

La formulation générale de l'équation intégrale s'obtient pour un milieu infini homogène

constantes élastiques Co à partir des {uations ( II-6, II-7, tr-8 ).

16

( t r -7)

( t r-8)
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{["]-+ôc1in,',]["1,(r)-eiî r ' , ] ] ,  
=o 

(tr_e)

cefie équation peut se mette sous la forme

^OtCr* ui , , j ( r )+f i=0 ( t r -10)

f  , , \  t  , , - .  '  I
avec r, 

= 
tô.,jo 

(t) ull ( r ) - clikl (r) rii t r ) j, j

Iæ ærme fi peût êtne considéré cornme une distribution fictive de forces volumiques. La résolution

de cetæ équation s'effectue en utilisant la æchnique du tenseur de Green G du milieu infini

homogène de constantes élastiques Co.

Le tenseur G ëst défini par

q" Gkm,lj ( r- r' ) + ôi- ô ( r-r' ) = 0 ( tr-lr )

où ô6 est le tenseur de Krcnecker,

ô( r-r' ) est la fonction de Dirac telle que, pour une fonction f(r)

J"fttl ô( r-r' ) dV = f(r)

Gno ( r-r' ) représenæ le déplacement dans la direction de I'axe k au point r, lorsqu'une force unité

fi = ôi, ô( r-r') est appliquée au point r' dans la direction de I'ane m.

Iæ déplacement otal au point r est alors donné par

f r
u,n (r) = 4 (r) +l o*,0- rl 

foc,ro, 
(r') d (r') - c,is (r') riÏ (û] j dv

Jn  L  J  

( t r -13 )

où uo est une solution & I'Quation homogène associée.

( tr-12 )
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La déformation totale s'ohÊient à partir du gndient du déplacæment en intégrant par panies

t  o t- f- t  in. l
e; G) = e; (r) + 

| 
r,",i<t- r') L&ijn G) eo (r') - ci;s (r') d tt)_10v

J"
( tr-14 )

.r)

L Quation intégrale ( tr-14 ), appelée équation LSD par Krôner permet d'isoler les différentes

sources d'hétérogénéités qui vont conduire à des champs de contraintes et de déformations

microscopiques hétérogènes. Nous verrons à partir de cas simples I'influence de ces champs sur la

mesure par diffraction des rayons X.

Relations grandeurs locales et grandeurs globales

De manière plus formelle, le champ de contrainæs locales peut également s'exprimer de la manière

suivanæ en fonction du chargement imposé, E.

R
og (r) = B,jn (r) Xn + o1 (r) ( u-ls )

où B(r) représente le tenseur de localisation des contraintes macroscopiques et oRlr; sont les

contraintes résiduelles dûes aux incompatibilités de la déformation inélastique.

La forme duale s'obtient à partir de la loi de Hooke

ri: <rl = sijkt(r) Bklil(r) E,* * sry(r) o[ ttl ( tr-16 )

I-e milieu est soumis à une déformation totale macroscopique E ( contrainte macroscopique t ).

Comme les chargements envisagés constituent des solutions uniformes eo pour des milieux

homogènes, to estégal à Et etl'{uationintégrale (tr-14)devient

,; fr) = El,"' * f .*, (r-r') [** 
(r') ,L (r') - ciikr (r') ,[ t.'l] au

Jv

( tr-18 )
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Llapproximation autocohérente à un siæ de.r,,J ï""Oon consiste à ne prendre en compte que les

inæractions locales, sous la forme fl ô (r-r') ll2l, etde considérer les inæractions non locales en

remplaçant le comporæment du milieu homogène C9 par le cornportement effectif Cetr

En posant

gio (r) = Ein + ôeh(r)

f ta'Ehdv=o
et en utilisant les propriétés du tcnseur de Green JV

la déformation totale s'écrit alors

el* (rl = El, * rl,*j to [o"pr (r) eh (r) - cûH (r) otil trll

avec pour un comporternent rnacroscopique isotrope 
( tr-19 )

r r.,J"=-#[ ruô,jô".effi,*]
En utilisant le t€nseur de localisation de la déformation ûotale, ( II-19 ) devient

,13 t.l = A,jrr'(O El' - A*" (tlrl',ro (r) cupq 1r1 ôe[ (r) ( tr-20 )

l- l-1
avec Ai511(r) = 

Ltt:o 
- ril.n(r) ôc*t11(rl

L:équation ( tr-2,0 ) permetde donner les déformations intemes sous la forme

"13 trt = Atir* tt) nlro' - aij.n <rl ôelil trl ( tr-21 )

avec aûkt (r) = Aijpqlrl rlnrr(r) c**t (r)
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Après décharge , E€{, les déformations élastiques résiduelles sont

,! trl = A,j,,,n (r) Ei,, - a,j.n trt ôelil trl

Défarmations

(n-22)

L'équations ( II-21 ) permet de localiser les sources d'hétérogénéités et les écarts qu'elles

provoquent sdr ta loi des sin2Y à partir de cas particuliers.

11.2.2. déformation élastique

milieu homogène

Nous considérons tout d'abord que le comportement élastique est microhomogène, ôc(r; = 6, t,

que les déformations rest€nt dans le domaine élastique. L'equation (II'21) se résume à

f1 ; ( r )=Eû (n-23)

Iæs déformations élastiçes sont homogènes et égales aux déformations imposées, il en est de

même des contraintes. Elles sont homogènes sur tout le volume et prennent le nom de contraintes

d'ordre I, oG).

La #formation normale mesurée par diffraction des rayont X, te* est alors

tgv = 4j Ni Nj = tijkl >n Ni Nj (n-24)

où s représenæ les constantes élastiques du milieu.

I-e dévelo,ppement de cetæ {uation pour un état de contrainûes biodal conduit directement à la loi

des sin2Y. Pour un milieu isotrope, les constantes élastiques radiocristallographiques sont

'  ^r= 
Tt* et Sr = Srz

,o2= 2o* 
cr  ù1 = ù12 

( t r -25)

milieu microhêtârogène

Nous considérons à présent un milieu au comportement élastique microhétérogène pour lequel
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(tr-26)
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l'équation intégrale ( tr-18 ) devient

€fi G) = Aij.n (r) E&n

tev = *or" *, *, L
mafirtau non texturé

Aiin(r) = [r1;" 
- n],ontr) u.^*,tr)] 

-t

Dans cettte équation les hétérogénéités sont introduites par le tenseur de localisation de la

déformation élastique A(r) :

- l'trétérogênéité, élastique est introduiæ par le terme ôc(r) qui peut provenir de la désorientation

relative des gfains et de comportements élastiques différents dans chaque phase.

- la morphologie des constituants induit des hétérogénéités au niveau des interactions locales qui

sont innoduiæs par le t€rrne fl(t).

Toutes ces hétérogénéités créent des flucnrations du champ de déformations élastiques par rapport

au champ macroscopiçe honrcgène qui conduisent au conûaintes d'ordre I o{I).

L {uation (n:26) conduit à la déformation normale t*

A1;kl(r) dV

(n-n )

r--orientation aléatoire des gfains confère au polycrisAl un cornportenrent nracroscopique isotrope.

Si les volumes diffractants sont suffisarnment importânts, on peut supposer qu'ils sont également

isotropes ; la moyenne des t€nseurs de localisation sur le volume diffractant est dans ce cas êgale

au tenseur identité. Les fluctuations sont nulles en moyenne et on retrouve un comPortement

linéaire de la loi des sin2Y. Les constanæs élastiques radiocristallographiques dépendent de

I'aniso6opie monocrisalline et produisent das penæs différentes pour chaque famille de plans { tùl}

d'investigation. Pour un polycristal polyphasé, ces r€marques sont valables individuellement pour

chaque phase ; les contraintes d'ordre II seront spécifiques à chaque phase et le comportement sera

linéaire pour chacune d'elles. La penæ des droiæs pennettra de déærminer les contrainæs dans

chaque phas€.
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matériau texturé

Les orientations préférentielles d'une texûue cristallogfaphique rompent I'isotnopie macroscopique.

De ce fait la moyenne des tenseurs de localisation dans les volumes diftactants n'est plus

égale au tÊnseur indentité et nous obserrrons des écarts d€ linéarité dans la loi des sin2Y. De même

une texhre morphologique induit des hétâogénéités au niveau de I'interaction entre les grains et des

écarts dans la loi des sin2Y. Il est dans ce cas impératif de prendre en compte I'influence de ces

textures pour dépouiller les courbes de déformations sous peine de déterminer des contraintes

fausses.

11.2.3. influence de I'hétérogénéité des déformations inélastiques

milieu microhomogène

Nous revenons maintenant à un milieu microhomogène, ôc (r) =0, soumis à une déformation totale

Et, composée d'une partie élastique Ee et d'une partie inélastique Eh.

u-expression des déformations internes ( tr-21 ) devient

( tr-28 )

(n-2e)efi (r) = Ei - aii,nn 1r1 ôefr (r)

Ces déformations élastiques résiduelles conduisent à tq.y

( tr-30 )

Pour un polycristal composé de grains qphériques ( a(r) homogène ), seules les hétérogénéités de la

déformation inélastique provoquent des écarts dans la loi des sin2Y. Pour une forme de grain

différenæ les interactions ente grains induisent des hétérogénéités élastiques supplémenhires.

ts,r, = 
* 

*,*,[ til - IurtLlsp (r) ô,il (') dv]

efi (r) = El - a,j*n trl ôei" tO

avec a(r) = f 
l(r) 

c(r)

soit après décharge
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milieu microhétêrogène

Dans un matériau microhét&ogène,les déformations élastiques inærnes deviennent

tTi <tl = A {irnn tt) el* - a,j-n tO ôei" ttl ( m-31 )

avec a(r) = A (r) f 
1(r) 

r(r)

Cetæ équation montne que les hétérogénéités élastiques et inélastiques se supe{posent pour donner

naissance à un champ de déformations élastiques ( connainæs ) inærnes fortement hétérogène.

Après décharge les déformations élastiques résiduelles s'écrivent (n-n)

rfi trl = fiijmn (r) Eil - a,jrr,n trl ôelil trl (rr-32)

Si le milieu est parfaitÊnrent désordonné et composé de grains sphériques, les hétérogénéités du

champ de déformations élastiques résiduelles ne proviennent que des déformations inélastiques.

Dans le cas contraire, introduction de texûrres cristallogRphiques etlou morphologiques, les écarts

dans la loi des sin2Y sont liés aux hétérogénéités de A(r), a(r) et ôetn (t). I-es hétérogénéités

d'origine élastique et inélastique sont étroiæment corrélées.

hétérogé nêitê s intragranalaire s

I-es déformations inélastiques ne sont en général pas homogènes à I'intérieu des constituants d'un

polycristal. Qu'il s'agisse de déformations plastiques par glissement, par maclage ou d'autres

modes de déformations uniques ou combinés, tous les obstacles cornme impuretés, inclusions ou

même dislocations créent des champs de déformations élastiçes locaux dont l'échelle est très

inférieure à la taille des grains. Ces obstacles donnent naissance à des contraintes d'ordre Itr qui

participe au champ de contraints moyen d'ordre tr homogène dans un grain. Les trois ordres de

containtes peuvent êtne représentés par la figure tr-3.

11.2.4. Résumé

Pour isoler les sources d'hétérogénéités élastiques et inélastiques, nous avons développé l'équation

intégrale dans le cas des petiæs pertubations en dissociant élasticité et inélasticité. Le problème

principal de la déærmination des grandeirs locales Ésidc dans le calcul des tenseurs de localisation

A(r) de la déformation totale et des chanrps locaux de déformations inélastiqræs.
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Figure II.3 : Superposition des contraintes internes d-e typ_e.s_ I' II et III
sur un dornaine couvrant plusieurs grains [501.

II.3. calcul des déformations locales en élastoplasticité

Nous ne considérons dans la suiæ de cette étude que les déformations plastiques liées aux

glissemens cristallographiques. Ce mode de déformations est prépondérant en déformation à froid

des métaux.

Pour résoudre les problèmes de localisation dans le cas des grandes déformations et décrire la

réponse locale du polycrisal microhétérogène à un chargement donné, il est nécessaire

- de considérer le comporæment élastoplastique du milieu et le caracêrc incrénæntal de

la déformation plastique,

- de connaime le comportement élastopmlastiqw du monocristal,

- de décrire la microstnrcnrre de I'agrégatpolycristallin,

- de p'rendre en comptc les conditions d'{uilibre et de compatiblité.

En négligeant le caractère visqueux du comportement ( à froid ),le paramètre temps qui inærvient

dans lcs relations constitue une variable utile pour la description des grandeurs physiques et

nrécaniques, mais ne con€spondpas forcémentau tÊmps physiçe.

Nous développons ici lecornportementdu monocristal etl'approximation autocohérente de manière

rapide. Pour de plus amples informations, nous renvoyons le lecteur à I'article de référence sur ce

zujet [13].
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II.3.1.. comportement élastoplastique du monocristal
Déformations

( tr-31 )

lorsque le mécanisme de déformation plastique résulæ du glissement plastique cristallograpn:T"

(on exclut les autres formes de déformations anélastiques), la viæsse de rotation plastique co et

laviæsse de déformation plastique ,n *n, reliées à laviæsse deglissement plastique y' ,o,

les systèmes de glissement de normale nf et de direction mf par les relations

- a a

èlj = >Riry' û, ôo,; = Isi,y'
s s (tr-28)

âvee ns= !{,.F"f.,,,Ffl er rfi= }(*f "f "jqrf)- - {  
2 l - - - r  

- - J ' - - l - r ,  - r J  z l  r  J  J  r l

La viæsse de la cission réduiæ d r* le système g est reliée à la vitesse des contraintes Oil par la

relation

. g  s  .
r = Rii oii (Ir-zg)

r--écrouissage,du monocristal peut êtne décrit par la matice d'écrouissage HEh reliant la viæsse

. t  .  h

de la cission critique Îc sur le système g à la viæsse de glissement plastique I sur

le système h telleque

:E -S ,'8h ;,0Tc= Ln I
h (tr-30)

En combinant ces équations et en utilisant la loi linéaire, dii = t,:a oï pour la partie

p  . e
élastique de la déformation totale, tij = tij * eil , on a

àu=('u".à*T,*'nn'[);"

où K = H-l poru les systènrcs actifs

soit O kl (r) = lry (r) t,r(r) ( tr-32 )
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D'ap,parence sinrple, le ænseu I ilp est en fait fès complexe et dépend de l'état de contrainæ ( loi de

Schmid ), de,la nature des systèmes de glissement actifs et de toute I'histoire du chargement

(cissions critiques et orientation du cristal ).

1I.3.2. équation intégrale

Iæ polycristal est supposé microhétérogène et macrohomogène et soumis sur sa frontière à une

viæsse de déformation Ë.

En un point r du solide, la vitesse de la déformation totale t t a ) est reliée à la vitesse des

a '

conrrainteso(r)par la lo i  locale élastoplast ique ô(r)=l(r)è(r) .Læschamps o(r)et

e (r) doivent vérifier les relations de compatiblité et d'équilibre

.  . /  \
s(r)=itùi j*u:,t] (tr_33)

' a

O,,r=0'J,J ( tr-34 )

où ù est la vitesse en un point r.

Afin de relier le champ r t t t à la viæsse de déformation Ë, i-posée sur la frontière, on innoduit

un milieu homogène fictif de modules élasoplastiques tangents Lo æl que

o
l ( r )=L-+ôl(r)  ( t r -3s)

Enétiminantt t t I et;( r ) entreleséquations(tr-32,tr-33, n-34)etenutilisant(tr-35),on

aboutit à

,o  I  ' \

Lijou*;j + [ô lild tol, j = o

qui peut être ransformée en {uation intégnle po* t ( t )

d,i( r ) = È ij + lruo ( r - r') ôliju(r') e,nn 1''; dv'
J" ( rr-36 )

f... , est le ænseur de Gr€en rpdifié du milieu infini de nndule tiig . n se déduit du tenseur de
UKI
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( tr-37)

Green usuel par la relation

r,jr,r= 
l( 

o*tt * q*i,)

Dans [13], Berveiller et al. propos€nt une méthode autocohérente pour la résolution de l'équation

intégrale ( tr-36 ).

II.3.3. Solution autocohérente

On suppose que le polycristal est constitué d'un grand nombre de grains dont le comportement est

uniforme ainsi que la viæsse de défonnation.

Le champ t t t I dans le grain I s'exprirne alors sous la forme

.  . I  -

e ( r ) = Ir o'( t )
r  ( t r_38)

demêmet 

=, . . r - r  {o s i  rÉvl l
ôl(r,)=Ellt@t(r) où0r(r)=1" 

-^.^- 
)

I 11 si 'r.Vll

soit en tenant compte de ( II-36, II-37,II-39 ) 
( tr-39 )

;; =Ë r *?'il.^;" ;:
( tr-40 )

[.a sommation sur J dans ( II-40 ) est découplée en séparant I'effet du grain I sur lui-même des

inæractions entre grains différents J.

Tous les grains J représenænt alors, pour le grain I, I'ensemble du polycristal que i'on peut décrire

par I'inærmédiaire d'un milieu homogène de npdules tangents 1,etr, qui sont lcs modules tangents

effectifs du polycristal. A condition de considérer le comportement effectif du milieu, on peut

remplacer ( tr-40 ) par l'équation

. I '  .  Tr  1 . I
t ii 

= E 
ii 

*Ttft&o-" t mr ( tr-4r )
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qui relie la ,viæsse de déformation locale dans le grain I à la viæsse E i-posée sur la

1 nondèrc. Il est alors facile de déærminer le tenseur de localisation cinématique AI de la

formation globale pour le grain I à partirde l'fiuation

(n-42)

( tr-43 )

;;=(,0"-rfu",,*) ;k

sous lia forme

d-,(r)-(t*-ril-,o,,* )

Pourles contraintes o ( r ), on a

à'=,lin,el,=rl:n(,o*- ril*^ril )-'; * (n-,o)

et puisque la moyenne sur tous les grains I du taux de conrainte égale le taux de contrainæ

.  . I

impsé, E= o , i lv ient

.  .  ,  (  -  \ -1

i=LE=,tIr-rII^t'] ; ( tr-45 )

où Iiin est le tenseur identité d'ordre 4 etL le tenseur des modules tangents élastoplastiques

effectifs du polycristal.

Des équationq analogues à la localisation cinématique (f42 ) ont été démonnées [13] pour d'auffes

grandeurs physiques décrivant l'état interne du matériau. Elles concernent les contraintes locales, la

vitesse de rotation des réseaux cristallins et l'écrouissage sur les systèmes de glissement. Ces

relations pennettent de suivre l'état inærne du polycristal grain par grain et globalement pour un

tajet de déformations monotone donné.
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II.4. Applications

Ce calcul permet, à partir d'un polycristal modèle constitué de grains monocristallins de

comporûement, de morphologie et d'orientation connus, de calculer la réponse élastoplastique de

chaque grain au chargement macroscopique, les modifications microstrusturales et par

homogénéisation, le comport€npnt global du matériau.

Iæs calculs s'effecûrent en définissant au préalable

- le comportementenpnt élastique du monocristal,

- I'orientation cristallographique des grains,

- leur morphologie

pour le calcul des tenseurs de localisation et

- le nombre de systèmes de glissement suivant la stnrchue cristalline,

- les cissions critiques initiales (identique sur tous les systèmes),

- la mauice d'écrouissage du monocrisal

pour le calcul de l'évolution de la microstructure. Ils permetænt de caractériser les différentes

caractéristiques et grandeurs développées dans ce pargraphe.

II.4.1.. comportement global, estimation des textures

Iæ calcul, par homogénéisation, du comportement global permet de suivre l'écrouissage du

polycristal lors de prédéformations, en traçant les courbes de limiæ d'écoulement [13,15]. Ces

courbes pennettent de mettre en évidence l'écrouissage isotrope et cinématique induit par la

prédéformation et aux containtes résiduelles qu'elle engendre, figure tr-5. Ces contraintes peuvent

être bénéfiques ou néfastes suivant le chargement ultérieur, et méritent donc d'être analysées et

optimisées, au lieu d'êtne systématiquenrcnt éliminées.

Un avantage fondamental du calcul autocohérent est de pouvoir calculer le comporæment effectif

global d'un polycristal à partir de la microstructure et de son évolution. La localisation des

contraintes (déformations) macroscopiques au niveau de chaque grain permet de considérer les

hétérogénéités du champ de déformations plastiques et les déformations ( rotations ) élastiques

qu'elles engendrent. Ces rotations sont responsables de la formation de textures de déformations

qui ont fait l'objet de plusieurs études. L'orientation dc chaque cristalliæ est rocalculée en fonction

29



elle est canctérisée par un riplet d'angles d'Euler ( notation de Bunge t14l ) qui évolue de la

manière suivante

30
du champ de rotations élastiques, co\ dans chaque grain I,

'T1= *, "Tr - ui, ) erci: = 'i - 'l

. sin <Do d sin oo eI
9r=*. iotg-; ' rËt t ,

,ir=cos o |rry rîr* rl Pt , o\ d
1sm o 

* r' sin <D 
ù']'+ @2r

ô = - cos gz of3 +sir, çz otTg

Déformations

( tr-46 )

(n-47 )

Le triplet ( gl, 6, g2 ) permet le passage du repère macroscopique ( l, 2, 3 ) au repère

microscopique d'un grain (CL, C2, C3 ), figure II-4.

2

2

q

( 1,2,s) (tgt. 0.92\r ( cr cz, %)
q rotation autour de 3

0 rohtion autour de 1'

92 rotation autour de C,

Figure II-4 : Définition des angles d'Euler.
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Nous sommes ainsi en mesure de calculer dcs textures de déformations caractéristiques des

matériaux cubiques faces centrées et cubiques centrés pour des chargements monotones

quelconques. I-es figures II-6 pésenæ des figures de pôles invemes correspondant à des essais de

traction et compression simulés par le modèle autocohérent. Les symboles représentent les

directions de traction ou de compression par rapport au repère local du grain. Les chiffres

correspondants aux contraintes dans la direction de traction seront commentés page 30. La figure

tr-6 présentent des figures de pôles pour un matériau CC après un laminage simulé par le modèle

autocohérent pour une déformation plastique équivalente de 90%. Ces figures sont, pour les trois

modes de déformation, conformes aux æxtures observées expérimentalement U3, 15J. L'intérêt des

æxtures pour l'amélioration du comporæment global est bien connu et fait I'objet de nombreuses

études, surtout pour la mise en forme de tôles.

a: Tbaction

b : Compression

Figure II-6 : Figures de pôles inverses représentant des textrres de traction (a)
et de compression ( b ) calculées par le modèle autocohérent pour

des matériaux CFC ( EP = 707o ).

1,j;I* *'
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{nr

Figure \l-7 z Comparaison des textures calculées et mesurées pour une

déformation équivalente de 9O7o en laminage d'un matériau CFC.



34
1I.4.2. contraintes et déformations internes

Déformations

Chaque cristallite est caractérisé par son comportement élastoplastique, une fraction volumique et

une orientation cristallographique par rapport au rcpère macroscopique. Iæs tenseurs des contraintes

et déformations, calculés pour chaque grain, pennettÊnt de suivre l'évolution des contraintes

internes ou résiduelles en fonction du chargement externe ou de la déformation plastique. Il est

également possible de localiser les grains fortement comprimés ou tendus en représentant les

contraintes dans une direction particulière ( par exemple la direction de naction tl3l) sur une figure

de pôles inverses. Ia figure tr-6a représente une figurre de pôtes inverses d'une texture de traction ;

les symboles de cette figure représentent la contrainæ dans la direction suivant son orientation

mictoscopiqug. Ainsi, on observe des contraintes résiduelles positives pour les grains dont I'axe

(111) est parallèle à la direction de traction et négatives pour I'axe (001) conforment aux

observations sur les monocristaux CFC.

D'auEes représentations telles que figures de pôles de déformations, de contraintes,..., sont

également possibles .

II.4.3. Energie bloquée

Dans les bilans énergétiques du processus de déformation plastique, une partie du travail de

déformation plastique Wu est transformée en énergie bloquée dans le potycristal sous la forme de

contraintes internes du second ordre, U6o. Une autre partie ( bloquée également ) est associée à

I'augmentation de la densité de dislocations, UUd ( écrouissage intragranulaire ). La partie

complémentaire Q est dissipée.

D'apÈs le premier principe, on a

/  - \

w"=a*tufl+uf,f
On définit la fraction d'âreqgie bloquée F par le rapport

F ufl+ ufl
F=-L

\MA

( tr-48 )

( tr-4e )
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dont la mesure peut êtnÊ effecnrée par différentes méthode.s [16,17, 18].

Le ærme U6d contient également une part d'énergie bloquée due aux contraintes inærnes du

roisième ordre. De nombreux modèles [19, 20] ont été proposés pour évaluer ce terme à partir de la

densité de dislocations et de leurrépartition. Si on reprend le modèle de Bailey et Hirsch [19] et si

on I'adapte à la situation du glissement multiple qui prédomine dans le polycristal, on constata I2Il

que le t€rrne U6o resæ prédominant par rapport à UUd.

Nous négligeons donc la conribution de U6d et nous admettons que F = Ubo / V/u .

Iæ terme U6o s'obtient pour une déformation donnée EP p.t la somme sur tous les grains

( tr-50 )

I-e travail fourni'lVu s'obtient à partir de

( tr-sl )

ufl=;àr'"[ef'

wu=/ "io *l

Déformations

ctt

=
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Figure II-8 : Bvolution de la fraction d'énergie bloquée globale lors d'un
de traction simple d'un matériau CFC.
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L énergie bloquée constitue par comparaison avec les mesures expérimentales une validation des

bases théoriques du modèle lzll.lÂfigure II-8 monte l'évolution de la fraction d'énergie bloquée

dans un polyoistal CFC soumis à un essai de taction. Ia frgure tr-9 monte l'évolution de l'énergie

bloquée sous forme de contraintes de deuxième ordre pendant un essai séquentiel ( traction +

compression ) pour laquelle on observe une phase de restitution d'énergie lors du changement de

rajet de déformation.

25
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Figure II-9 : Evolution de l'énergie élastique bloquée globale sous forme de
contraintes du deuxième ordre ptrtrr un chargement
séquentiel traction+compression.

1L4.4. courbes SqV=f ( sin2V;

I^a technique de déærmination des contraintes inærnes basée sur la loi des sin 2 V donne lieu à la

mesure de déformations de réseau dans les directions de mesurp ( I, V ), figrue tr-2, dont la

représentation en fonction de sin 2 V permet de définir les contrainæs internes ( cf. tr.l. ) .

Iæs valeurs de déformations ( confrainæs ) calculées par le modèle autocohérent pennettent de
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simulerl'évolutiondescourbes t =f (sin 2 
V)à{pdonné.L'orientationcrisallographiquede

chaque constituant, nous pennet de déærminer les angles ( g, V ) correspondant à la normale à

tous les plans d'une famille { hkl }. Tous les grains possédant une normalr Nqnf dont les angles

sont compris dans les intervalles I tp+Âtp, g-Âg ] et I Y+ÂY, Y-^Y ] sont considérés en

position de diffraction donc faisant partie du volunp diffracunt La représentation des courbes

t - f ( sin 2 V) àpaftirdescalculsenélasticitéetélastoplasticitépermettradecomparer

direcænrent les déformations mesurées et calculées.

fI.5. Conclusions

Iæ modèle autocohérent pennet de localiser le chargement imposé à un milieu macrohomogène et

microhétérogène au niveau de chaque grain, de déterminer les grandeurs locales de contrainûes et de

déformations et l'évolution de la loi de comportement locale et de la microstnrcture en intégrant

I'influence des hétérogénéités élastiques et plastiques. Iæs opérations d'homogénéisation, qui se

présenænt comme de simples opérations de moyenne pour les contraintes et lés déformations

locales, conduisent aux valeurs macroscopiçes respectives.

Iæs travaux antérieurs ont permis de vérifier que ce modèle est en nresure d'estimer les textures de

déformations pour les rnatériaux polycristallins de type CC et CFC [13, 15]. trs montent également

des prédictions correcæs du comport€ment effectif en simulant les seuils de plasticité apÈs des

prédéformations en traction sl sn çisaillement [13, 15]. Le calcul de l'énergie élastique bloquée a

permis de valider I'ordre de grandeudes conrainæs résiduelles calculées [2U.

Ia npsure des déformations élastiqucs par diftaction des rayons X est une démarche bien établie et

elle correspond à une valeur moyenne sur le volume diffractant dans la direction de mesure. Si le

polycristal mono- ou multiphasé se comlros€ de grains d'orientation aléatoire, la loi des sin2Y

permet de déærminer sans ambguité l'état de containtes macroscopique à partir du comportement

linéairc. L'apparition d'écaxts à la linârité liés à la présenoe d'une tÊxhu? cristallographique etlou de
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contraintes résiduelles rend cette déærmination délicate, voire fausse. Iæ calcul des grandeurs

locales de contraintes et de déformations par le modèle autocohérent permet de simuler la

déformation moyenne mesurée dans le volume diffractant. Nous pouvons ainsi simuler I'influence

des hétérogénéités élastoptastiques sur l'évolution de la loi des sin2Y et visualiser I'influence de la

sélectivité des næsures par diffraction des rayons X. I.a comparaison des déformations mesurées et

calculées devrait également valider les contraintes internes et résiduelles obtenues par le modèle

autocohérent.

Ces calculs pennettront également de porter un jugement sur la validité de la loi des sin2Y en

présence de contrainæs résiduelles.
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Chapitre III
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III.I. Calcul autocohérent élastique
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III.5. Influence d'une texture morphologique
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III. Elasticité

Ce chapitre est consacré à I'influence des hétérogénéités des caractéristiques élastiques sur le

développement des contraintes inærnes dans les polycristaux. Iæ modèle autocohérent permet de

localiser le chargement extérieur au niveau de chaque grain d'un polycristal, connaissant son

conport€nrnt élastique, son orientation crisullographique et sa nrcrphologie.

Nous construisons des polycristaux modèles qui pennettent de dissocier et d'étudier les différentes

sources d'hétérogénéités.

Le polycristal modèle est dans un premier temps constitué de grains sphériques d'orientation

aléatoire, ce qui lui confère un comportement macroscopiçe isorope.

Dans le deuxième cas, il présenæ une forte texture de laminage qui rompt I'isotopie macroscopique.

Dans les deux cas, nous étudions I'influence des connainæs (déformations ) d'ordre II sur la loi des

sin2Y et sur i, ,o-poræ-"nt effectif du polycristal. Nous nous attachons également à mettre en

évidence I'origine des contraintes d'ordre II.

Potu finir, nous étudions un polycristal composé de grains d'orientation cristallographique aléatoire

mais possédant deux morphologies particulières pour montner que la morphologie des constituants

peut également être à I'origine de confiaintes d'ordre II et d'écarts dans la loi des sin2Y. Les

hétérogénéités dûes à la morphologie des constituants n'ont à notre connaissance fait I'objet

d'aucune énrde spécifique.

[I.1. Calcul autocohérent élastique

I-e modèle autocohérent permet de déterminer la réponse élastique d'un polycristal à un champ de

déformations élastiques macroscopiques E ou à un champ de contraintes macroscopiques E, pour

des matériaux microhétérogènes et macrohomogènes. Iæ naiæment en élasticité, issu de

l'équation ( tr-18), conduit à l'{uation intégrale suivanæ

Fiiu ( r - r' ) ôcs.n(r') e rn (r' ) dVei i ( r ) =rU * 
r[ (m-l  )

et pennet de déterminer, pour I'approximation autocohérente à un site, les déformations locales
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Cetæ {uation permet de déærminer les tenseurs de localisation de la déformation

dans le gnin I à partir de l'équation ( tr41 )

q1 = Bij + ti[ o'['," eL

r
macroscopique, tr = AI E, sous la forme

, I \- l
4I-tr_ru^crl

(m-2)

(m-3)

qui permet de calculer le comporæment effectif du polycristal, composé de N grains de fraction

volumique identique f, où c représenæ le tenseur des constanæs élastiques

.;L
N (m-4)

De la même, façon, nous pouvons déterminer un tenseur BI de localisation des contraintes

macroscopiques, oI = BI X,

BI = cI AI ( C"u )-t (m-5)

I 
l-es premiers modèles de la littérahre permetunt de relier les grandeurs globales aux gnndeurs

t locales consistent à négliger le pnoblènn de localisation.

I-e modèle de Voigt [ 1] néglige touûes les sources d'hétérogénéités en supposant que tI = E avec

AtI.

IæmodèledeReusst2lquisupposequeo=EetrevientdoncàconsidérerqueBI=Iexagère

I'infl uence des hétérogénéités.

Ces deu modèles ne constihrent que des bornes du comportementeffectif du polycristal.

I I-e modèle de Krôner [ 5], basé sur la solution du problème de I'inclusion dans une matrice,
I

constitue une solution exacte dans le cas d'un polycristal parfaiæment désordonné. Il permet de

valider nos calculs.
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mafirtau élastiquement isotrope

Elasticité

Nous considérons un polycristal composé dc 1000 grains sphériques. Dans un premier temps, les

cristalliæs sont parfaiternent désordonnés et ont un comportement élastique isotrope caractérisé par

le module d'Young E =227 GPa et un coefficient de Poisson v =0,24. Nous effectuons un essai

de traction simple en imposant un champ de conraintesmacroscopiquesE:E11= 100MPa.

I-emodèleautocohérentélastiquepernrct de calculer la réponse élastique de chaque crisalliæ et

de simuler les courbes t*nl, = f ( sin 2 V ). Pour ce type de polycristaux, les

contraintes, ol,,j et les déformations locales, t Ig sont homogènes dans I'ensemble du matériau et

égales respectivement à E et E ; nous nous trouvons dans le cas parfait de I'application de la loi des

sin 2 Y. I-es courbes simulées monhent dans ce cas un componement parfaiæment linéaire

indépendant de la famille de plans {frkl} utili#e en diffraction. Dans ce cas les constantes élastiques

radiocristallographiques sont égales alrx constantas nÉcaniques

1. ,  l+v ôr  -v
,oZ= E 

'o l=E

matériau éIastigaement anisotrope

( trr-6 )

Iæs matériaux indusEiels et, à plus forte raison, les nouveaux matériaux ne possèdent que très

rarement ces caractéristiques partaites. Pour nous rapprocher de la réalité, nous effectuons

mainænant des calculs sur des polycristaux de cuiwe et de fer pur au comportement monocristallin

anisotrope. Les constantes élastiques du cuivre et du fcr sont données par le tableau III-1. I-es

grains sont sphériques, parfaitement désordonnés et confèrent au polycristal un comportement

macroscopique isonope. L'anisotropie du monocristal induit une dépendance entre les constantes

élastiques radiocrisullographiques ct la famille de plans d'investigation. En effêt, les normales

au plan diffractant de deux grains en position de diffraction ont la même direction, mais les

déforrnations sont différenæs selon leur orientation crisallographique autour de la direction de

ntesur€ à cause dc I'anisotnopie monocristalline. Cetæ rcation propre autour de la normale au
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plan de rnesure est ca.ractérisé par I'angle p. De nombreux autres autÊurs 122, 231ont montré, en

utilisant I'hypothèse de Reuss, que les familles de plans {h00} et { hhh } sont, pour des raisons de

symétrie du système cubique, insensibles à la roation propre autour de la direction de mesure,

et ne sont donc pas affectées par I'anisotropie des cristallites.

cL1-

( GPa

c l2

( GPa

c44

(GPa)
A

Cuivre L73 L23 75 3

Fer 242 144 1_1_8 2,4

Thbleau III-I : Constantes élastiques et anisotropie A des monocristaux.

La figure trI-l montre l'évolution des courbes de déformations tgv calculées pour un

polycristal de fer pur macroscopiquerrrcnt isotrope. Sur les courbes {hkl} indicées p de cette figure

chaque pointreprésente la déformation pour un grain du volume diffractant.

On observe pour les plans {200}p et (222Ipune droiæ quasi parfaite ce qui confirme les analyses

exffrimentales.

Pour les plans {zlLI ppar contro, on observe un nuage de points qui met en évidence la fluctuation

des déformations internes et des contraintes d'ordre tr pour des grains possédant la même

diroction de mesure ( angles I et \tfixés ). Ce phénomèræ est présent pour tous les plans différents

de {h00} et {hhh}. La moyenne de ces fluctuations permet de retrouver un comportement

parfaiæment linéairc de la loi des sin2Y su les courbes {hk|m. Ces figures confirment la linéarité

du comporæment de tous les plans de diffraction pour un matériau macroscopiquement isotrope.

Les pentes et les ordonnées à I'origine de ces droiæs dépendent de I'anisotropie monocristalline et

pennett€nt de recalculer les constanæs élastiques radiocristallographiques relatives à chaque famille

deplans {hk[.
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{r00}P
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Figure III-I : Evolution des courbes t*f = f ( sin 2 Y ) pour un polycristal

de fer pur macroscopiquement isotrope ( Ett - 100 MPa ).

La figure III-1 permet également de montrer que les contraintes d'ordre II induisent un

élargissement des pics de diffraction. Pour les courbes {200}p et l222lp deux grains de même

normale subissent les même microcontraint€s et vont contribuer à augmenter I'inænsité du pic de

diffraction sans modifier sa position. Sur la courbe l2lll p, deux grains possédant le même

normale de mesure subissent des microcontainæs différenæs et vont diffracær poru des angles 20

différents. Ces contraintes d'ordre tr provoquent un élargissement du pic global pour le volume

diffractanq figure Itr-2.

Ia figue Itr-3 présenæ les courbes calculées moyennes et des résultas similaires pour le cuivre.
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{200}-  {2221 {2nl - {310}- . . .

Figure fr-2 z Influence des contraintes d'ordre II sur la largeur'du pic de

diffraction.
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Figure trI-3 : Evolution des courbes moyenner t*l, = f ( sin2Y ) pour un

polycristal de cuivre macrqfcopiquement isotrope (E1= lfil MPa ).
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tlz s'

to -6

N{Pa 
-1

hkl Voigt Reuss Krôner Exp. sc
400 9,3 20,5 13,4 13,3 13,2

222 9,3 6,7 EA E,3 E,Z

Fer

800 5,62 10,5 7,6 tS 6,67

222 5,62 4,3 5,1 5,3 5,09

Tableau lll-2 : Constantes
matériau recristallisé calculées
self-consistent )

Elasticité

radiocristallographiques pour un
modèles et mesurées ( SC : Calcul

46

élastiques
par différents

cur-vre Fer

L/2 sz s1 t t2 q s1

hkl 400 331 400 331 2LL 310 2LT 310

EXD L3  ,3 9 ,76 -4  ' 3 -2 , t 5 ,  85 6 ,  58 - t ,25 - L  , 64

sc L3 ,2 9 ,1 -3  , 46 -2 ,3L 5 ,  56 6 ,  81 -1 ,  33 -1 ,  I

Tableau III-3 : Constantes élastiques radiocristallographiques pour des matériaux

polycristallins recristallisés: comparaison entre mesures expérimentales et valeurs

calculées par le modèIe autocohérent ( SC ). ( en 10'6 n[pa 'l ).

Iæs microcontraintes dans un muériau macroscopiquement isonope augmentent la largeur du pic de

diffraction, mais ne modifient pas sa position moyenne en20. Iæs courber tg,l, = f ( sin 2 V )

r€st€nt linéaires et pennettent de déærminer les contraint€s rnacroscopiques et le comportement

effectif du polycristal. [-es valeurs des constantes élastiques, 12S2Gkl) et S 1ftkl) recalculées, à

partir des figures ltr-l pour le fer et ltr-2 pour le cuivre, sont comparées dans les tableaux l\-2 et

Itr-3 aux valéurs obtenues par les différents modèles et par des mesures expérimentales sur des

matériaux recristallisés [24]. Lcs valeus calcul&s sont très proches dcs valeurs mesurées et des

valeurs données par Krôner, les écarts sont à attribuer aux légères différences de constantes

élastiques monocristallines utilisées par les darx méthodes.
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Elasticité

La présence d'une texhue cristallographique et d'une anisotopie élastique induit :
- une anisotropie macnoscopique des constantes élastiques,

- des oscillations dans la loi des sin2Y.

La prtse en compte de la tcxture pour la déærmination des contraintes internes et du comportement

effectif peut s'effectuer par I'inærmédiaire des orientations idéales représentatives de la texture.

Cetæ procédure remplace une distribution continue d'orientations par quelques oriçntations ( <10 )

auxquelles sont affectées les constantes élastiques anisotropes du monocristal et la fraction

volumique de ces orientations. Les monocristaux sont noyés dans une matrice isotrope. Pour

effec$er les transitions d'échelles, Nagashimal25l,Dôlle [26letHauk [27] utilisent le modèle de

Reuss. Hauk et Dôlle [28] montrent que le nombre de directions indépendanæs de texûre est lié au

facæur de multiplicité des plans diffractants { hkl } et que les plans à forte multiplicité sont peu

sensibles à la æxture. Ils montrent également que la loi des sin 2 Y reste linéaire pour les plans de

t)"e {h00} et {hhh}. Les inconvénients de cette méthode résident dans le fait que les constantes

élastiques ne peuvent être déterminées que pour des directions particulières pour de fortes

t€xtures présentant des orientations idéales bien définies.

Une auhevoie consiste àutiliserla Fonction de Disribution des Orientations (FDO(Q)) qui

représente la proportion de grains d'orientation f,l ( 91 , Q, 92 ), notation de Bunge [14].

Brackman [28] utilise directement les coefficients du développement en harmoniques sphériques

pour calculer les constantes élastiques radiocristallographiques. Barral l29l et Semrys [30]
pondèrent les constantes élastiques msnocf,i5tellines par la FDO. Cetæ nréthode représente de façon

satisfaisanæ les textures quelle que soit leur imporance et quelle que soit la méthode de calcul de la

FDO ( harmoniques sphériques, méthode vectorielle, ... ). Le couplage microdéformations-

rnacrocontraintes est effectué à I'aide du modèle de Reuss et pennet de reproduire de manière

grossière I'influence de la texture sur les contraintes d'ordre tr. Semrys [30] combine les modèles

de Voigl et de Reuss, sans raison physique, uniquement pour approcher les courbes mesurées t**

en fonction de sin2Y.

Touæs ces méthodes pernettent d'approcher les mesures effectuées par diffraction des rayons X et

de déærminer le charp de contraint€s macroscopiques à partir des valeurs moyennes mesurées sur
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le volume ditractant dans ladirection de rnesure.

Une méthode de calcul par éléments finis proposée par Noyan et Nguyen [31] permet de calculer

les déformations locales pour des orientations représentant une texture et d'obtenir une image de

I'influence des hétérogénéités élastiques et des connaintes du deuxième ordre liés à une orientation

cristallograptuque. Cette méthode présente I'avantage de ne pas utiliser de modèle pour les

transitions d'échelles, mais ne permet que de considérer un faible nombre d'éléments bialciaux qui

limitent I'utilisation aux chargements en contraintes et déformations planes. Elle permet néanmoins

de retnouver les oscillations caractéristiques liées à la æxture.

nodèle autocohérent

Le modèle autocohérent pennet de prendrre en compte dirwænent la texture et son influence sur les
grandeurs locales. Pour vérifier les résultats présentés précédemment, nous considérons un
polycristal composé de 1000 grains sphériques présentant une forte texture de laminage. Ce
polycristal est obtenu en effectuant, à partir d'orientations aléatoires, un essai de laminage jusqu'à
une déformation équivalente de lN%. Nous éliminons les contraintes résiduelles avant de simuler

un essai de traction dans la direction de laminage, E = 1@ MPa. Les contraintes internes obtenues

par ce calcul pennettent de simuler les courbes tgv = f ( sin2 Y ) pour des polycristaux de cuivre

et de fer pur.'I-es comportenr€nt élastiques anisotropes des deux matériaux sont donnés dans le

tableau Itr-l.

I-es courbe

{h00} et { hhh }, avec cependant des plages en sin2 Y pour lesquels les grains en position de

diffraction sont rares, voire inexistants.

Pour des plans différents, on observe une réorganisation du nuage de points de la figure III-1,

I'absence de certaines orientations, ou la présence d'orientations préférentielles modifre l'équilibre

autour de la droite isotrope moyenne et donne naissance aux oscillations caractéristiques pour ces

polycristaux. Iæs résultats pour le fer sont présentés sur la frgure Itr-4 où tous les gains du volume

diftacunt sont représentés.

On observe, pour les plans différens de {h00} et {hhh}, une diminution de la largeur du nuage de

points pou certains angles Y consécutive à I'absence de certaines orientations autour de la direction

de mesure. tr en découle une diminution de la largeur et un déplacement du pic de diffraction pour

ces angles, frgure ltr-5.

48



49 Elasticité

o {100}P

I  lu ]P

[2rr  lP

{-{  21t }  u

x [  310 ]P

<-{  310 }  M

Â

+

5. l0

0 0.2 0.4 0.6 0.E I
r ioz Y

Figure trI-4 : Evolution des courbo tg'r= f ( sin 2 Y ) pour un polycristal de fer

possédant une forte texture de laminage ( E11= lfi) MPa ll DL ).

Figure III-5 : Influence d'une texture cristallographique sur la largeur
du pic de diffraction à Y donné.
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Figure III-6: Evolution des courb. tgv - f( sin 2 V ) pour un

cuivre possédant une forte texture de laminage ( Xtt

r l42zl

Cl). {311}

1,00

polycristal de

= 100 MPa ).

L,a figure ltr-6 présente les courbes de déformation moyennes pour le cuivre. Les résultats sont

analogues pour les plans {h00} et thhh}, mais les oscillations sont différentes pour ce type de

réseau cristallin.

La figure Itr-7 permet de comparer une mesur€ de déformations t 
* 

effectuées sur un acier doux

laminés à80% [37] et les courbes de déformations calculées. I-e polycristal est composé dans l'état

de référence de 8ffi grains sphériques d'orientation cristallographique aléatoire. Iæ comportement

élastique des monocristaux est donné par le tableau Itr-1. Nous imposons ensuite au polycristal des

contraint€s de laminage, El I = -Egl = E, jusqu'à une déformation de SOVo pour obænir la texture

de laminage. Nous ne considérons que la texture cristallographique, les containæs résiduelles sont

supposées nulles. I-e polycristal est complété de 200 grains sphériques d'orientation aléatoire et

soumis à unecontrainæ detraction dans ladirection de laminage de 600MPa.I-es containtes

internes, calculé€.s de cetæ manièrc, p€nrpfient ds simul€r les courbes 8* = f 1sin2 V )
dans la direction de traction pour la famille de plans l2Lll, L'accord ente expérience et calcul

est remarquable, tant au niveau qualiutif que quantitatif.
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Figure III-7' : Comparaison entre coubes f ( sin 2 V ) mesurées et calculées

par le modèle autocohérent élastique (SC), X,11=6fi)MPz ll DL.

III.4. Influence de la rotation proDre : angle F

Nous avons montré précédemment que les déformations normales aux plans de types différents de

{h00} et {hhh} présentaient des fluctuations suivant l'orientation des cristaltites autour de la

normale de mesure. En tait, c'est ce phénomène qui est responsable des oscillations obseruées et

calculées en présence de æxnue. En effet en présence de texture tout€s les rotations autour de la

normale ne sont plus représentées, ce qui crée un déséquilibre par rapport à la valeur moyenne et

une déviation par rapport au comport€rnent quasi-isotrope.

Pour mettre,en évidence ce problème, nous avons recomposé le tiplet d'angles d'Euler des

orientations pour que, par diffraction, la normale au plan de mesure occupe une position

définie sur les courbes tev = f ( sin2 Y ) potu toutÊs les orientations p possibles autour de cette

normale. hatiquement, on fixe tp et Y, matérialisant la normale au plan Qll) avant de
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calculer le triplet d'Euler correspondant à un angle F dans I'intervalle [ 0, 3600 l. Ces grains

particuliers sont noyés dans un polycristal macroscopiquemcnt isorope composé de 1000 grains. I-e

comportement élastique des monocristaux est anisotrope et tous les grains du poycristal sont

sphériques.

Llévolution des courber tg,l, = f ( sin2 Y ) présentée figure ltr-8 pour un plan (zlt) montre que

les déformations sont fortement dépendantes de I'orientation propre des grains autour de la

direction de mesure. On retrouve ici I'origine du nuage de points de la frgure III-1 ; I'absence de

certaines orientations b autour de la normale au plan ( æxnue ) provoque I'apparition d'oscillations.

Les courbes dans le cas du mæériau rnacroscopiquement isorope diffèrent tès peu'de ces courbes ;

le comporæment anisotrop€ des cristalliæs est ici prépondérant La figure ltr-9 pésente l'évolution

des déformations en fonction des angles p à I donné pour différentes valeurs de Y. On peut

remarquer immédiaæmment le caractère sinusoïdal de ces courbes très différent suivant I'angle

Y. Les oscillations sont Eès différenæs suivant l'angle Y et très faibles pour un angle Y proche

de 90o.

0,0450

0,0375

0,0300

0,0225

0,0150

0,0075

0,0000

-0,0075

-0,0150 -
0,4  0 ,6

sin2 Y

bq
q)

1,00 ,80 ,2

trI-8 : Evolution des courbes
autour de la normale

tstt
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=f (s in2Y)
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suivant I'orientation
mesure.

Figure



Elasticité

0,05

0,04

0,03

0,02

0,01

0,00

-0,01

-0,02
180 p 270

Figure III-9 : Evolution de la déformation tgv en fonction de la rotation p autour

de la direction de mesure pour les plans (2il) à g et ry donnés.

III.5. Influence d'une te*ture morphologique

Nous avons supposé jusqu'à présent que les constituants étaient sphériques. Une forme différente

des grains peut également introduire des hétérogénéités au niveau des contraintes inærnes du second

ordre ($ ll.2,l). L'introduction d'une forme particulière pour les constituants modifie le

comportement du tenseur d'interaction Ttr; isotrope dans le cas de sphères, ce tenseur est

anisotrope pour toute autre nrorphologie.

Nous étudions l'évolution des déformations inûernes lors d'un essai de traction simple dans le

domaine élastique ( >tt = 1(X) MPa ) pour deux formes différenæs des constituants. Dans le

premier ças,les ellipsoldes sont dix fois plus longues dans la direction de traction ( a=10, b=c=l),

dans le second, la dimension suivant I'ane de traction est dix fois plus faible ( a=1, b=c=10 ) . Les

grains possèdent tous la même formc et la même orientation morphologique. L'orientation

crisallographiqw du monocristal constiûrant le grain est aléatoir€.
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ct)

0,00

0,00

0,00 0,25

Figure III-10 : Evolution des

morphologie :

0,50 2 0'75
sin Y

1,00

courbes f (s in2V)

(1) - a=101 b=l , c=l; (2)

pour deux types de

- a=l , b=10, c=10.

r--évolution des courbest*= f (sin2Y) est présentée surlafigurem-l0. Même pour des

familles de plan du type t h00 l et { hhh },le comportement de ces courbes n'est plus linéaire.

I-es courbes de cette figure monûent, poru a=10 et b=c=l, une augmentation de I'anisotropie pour

certains angles Y, notamment proche de 0o et 70o, et une diminution de celle-ci pour des angles

proches de 90o, soit dans la direction longue de I'ellipsoide où on se rapproche des constantes

élastiques mécaniques isotropes. La figure IU-10 montre également l'évolution de la déformation

pour des grains de forme x=t, !=ç=10. Iæs nÉme conclusions sont valables pour les familles

de plans t h00 l et { hhh }. Au niveau de I'anisotropie, la diminution est sensible pour Y=0, soit

suivant l'axe long de I'ellipsoide et I'augmentation se produit dans la direction de traction, soit

suivant les axes courts.

En présence de æxture morphologique, on observe une non linéarité des familles de plans { h00} et

{hhh } et donc une augmentation des hétérogénéités suivant I'axe court des cristallites et une

diminution suivant les æres longs. Cetæ remarque est également valable pour des familles de plans

d'autres indices.

f: .lo,
I  |  À lA,
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f[.5. Conclusions

Le calcul autocohérent élastique représente une solution exacte dans le cas d'un matériau

macroscopiquement isotrope, lorsqu'il est composé de grains parfaitement désordonnés [ 5]. Il est

dans ce cas possible de déterminer les contraintes internes et les constantes élastiques

radiocrisallographiques à partir d'essais simples.

Il permet en plus de vérifier des caractéristiques démontrées par de nombreux auteurs pour des

matériaux présenunt une texture cristallographique dans I'hypothèse de Reuss. Nous montrons

ainsi que les plans des types { h00 } et { }ùh } sont indépendants de la texture cristallographique,

mais sont forûenænt dépendants de la texnre morphologique. Un æl effet morphologique n'a jamais

été mis en évidence, sans douæ masqué par la présence simultanée des deux phénomènes qui

accentuent les non linéarités. Nous avons également matérialisé I'influence de la rotation propre

autour de la normale de mesure responsable de la sensibilité à la æxture. Les courbes sinusoidales

obtenues dépendent à la fois du plan de la famille { hkl } et des angles de mesure I €t V.

Ce modèle permet ainsi de déterminer le comportement, dans un premier temps élastique, de

matériaux classiques monophasés ou pollphasés et de matériaux composites dont la modélisation

serait moins onéreuse que la fabrication, por un résultat aléatoire. Cette méthode semble d'un

intérêt appréciable pour l'étude des phénomènes physiques modélisés qui conduisent à des

comportement particuliers, en dissociant les causes pour observer leurs effets. La recherche de

nouveaux matériaux, classiques ou composites, pourrait également être un champ d'application

vaste pour ce modèle qui permet de caratériser le comportement de matériaux modèles sans faire

appel à la réalisation de proûotype.

Ces résultats sont tÈs encourageant avant le calcul des conraintes résiduelles par le modèle

autocohérent élastoplastique à parir duquel nous étudierons I'influence de la déformation plastique

sn les conEaintcs résiduellcs dc deuxiènp ordrc.
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Mtasticiæ

Le chapite precédent a permi de montrer la validité du modèle autocohérent en élasticité. Il permet

de calculer les containtes d'ordre I et d'ordre II dues aux hétérogenéités élastiques, ainsi que le

compotement macros@pique du matériau. Iorsque le chargement induit une défmmation plastique,

les hétérogénéités liées à la déformation plastique se superposent aux hétérogénéités du

cornportement élastique pou.r donner naissance à des contrainæs (déformations ) residuelles.

Liécoulement plastique, dans un grain d'orientation donnée, dépend essentiellement, pour un

matériau déterminé, des contraintes appliquees à ce grain et de I'mientation de celles-ci par rapport à

la cristallographie des systèmes de glissement. En particulier, pour un polycristal homogène, en

prenant chaque grain de manière isolee, un état de contrainte global provoque une déformation

plastique diffénente d'un grain à I'autre, cette différence étant associee à la désorientation relative des

grains. Ces grains déformés ne peuvent plus être jrurtaposés sans vide ni recouvrement de matière et

la continuité du milieu est déruite. Pour que cette continuité soit préservée, la déformation totale

(élastique + plastique ) doit satisfaire à certaines conditions de compatibilté. A priori, la déformation

plastique prise isolément n'est pas compatible et la continuité est assurée par des déformations

élastoplastiques additionnelles qui engendrent des contraintes résiduelles. Celles-ci, bien que nulles

en moyenne, entrainent certaines prop,riétés paniorliàes pour le polycristal dont le comportement ne

peutplus ête considéré comme celui d'un monocristal moyen. Ia détermination du comportement

plastique nécessitera donc en premier lieu, l'évaluation des contraintes internes à partir de la

distib'ution de la déformation plastique.

Masing et Heyn [33] sont les premiers à avoir affibué les contraintes ésiduelles à I'orientation des

grains du polycristal en parlant de limite d'écoulement suivant l'orientation cristallographique par

rapport à la direction de sollicitation. Cette idee est reprise par Greenough I34l à I'aide de la theorie

de Taylor [35] pour en donner une explication qualitative. Les contraintes résiduelles ainsi

déterminees sont sept fois plus importanæs que les containæs mes'urées par diffraction des rayons

X pour un essai de traction simple.

u"app'roche self-consisænæ de Iftôner [5], développee à partir du calcul d'Estrelby [4] qui concerne

une inclusion ellipsoïdale déformée plastiquement dans une matrice infinie isotrope, consiste à

considérer un gain particulier comme une inclusim et à étudi€r les interactions entre ce grain et la
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matrice infinie, homogène et continue, formée par tous les autres grains, et qui aurait subi

uniformément la déformation macroscopique EP. En supposant que la déformation eP est homogène

dans le grain,les contraintes dans I'inclusion sont

B=2 ( 4 - 5 v )
avec 15(1-v) (ry-1)
et p module de cisaillement

v rapport de Poisson.

Dans ce modèle, les incompatibilités de la déformation plastique sont accommodées par des

déformations additionnelles ptrement élastiques dans la matrice. En fait, le modèle de Krôner

surestime les contraintes internes car I'accommodation doit êtne élastoplastique. I-es difficultés liées

à I'introduction d'une accommodation élastoplastique résident dans la définition, à priori inconnue,

du cornportement élastoplastique du milieu et l'impotance des calculs necessaires [36].

Hutchinson [37] monte I'importance de l'accomodationplastique dans la reluration des contraintes

internes par une méthode itérative. Il détermine ainsi que le module de cisaillement tangent est de

I'ordre de p en déb'ut de déformation plastique, et de I'ordre de pt/10 pour une déformation de 3 ou

4 fois la déformation élastique à la limiæ d'écoulement. ,

Des études plus récentes sont basees sur un calcul par éléments finis. Noyan et Nguyen [38]

utilisent des éléments bidimensionnels au compctement élastrcplastique pour calculer les contraintes

locales liees à des orientations idéales et ainsi simuler les mesures de déformations résiduelles par

diffraction des rayons X. Cetæ méthode permet d'obtenir les contraintes et déformations résiduelles

pour un nombre restreint de grains en déformations et contraintes planes, mais n'inclut ni

l'évolution du comportement des cristallites, ni l'évolution de la microstnrcture. Iæs contraintes

calculées sont de I'ordre dutiers de la containte macroscopique imposée.

L utilisation du modèle autocohérent élastoplastique, dont la theorie est pésentee dans le paragraphe

(tr.3), permet de calculer les contraintes résiduelles en fonction du chargement imposé et de

l'évolution de la microstnrcture ( ecrouissage local, texture, comtraintes internes, ... ). Ce calcul

tridimensionnel peut être effectué sur tous les types de matériaux monophasés ou multiphasés à

partir du comportement des constituants, de la microstrtrcture et des mécanismes de déformation

plastique.

Nous étudions dans le premier paragraphe les contraintes résiduelles après une déformation
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plastique en taction simple dans un matériau polycrisallin monophasé de type cubique centré. Pour

évaluer I'influence de la texture, nous effectuons les calculs dans un matériau sans texture

cristallographique et dans un matériau possedant une textue de laminage. Dans les deux cas, nous

s'trivons l'évolution des contraintes résiduelles et de l'énergie élastique bloquée. Pour valider le

modèle et les contraintes internes calculées, nous effectuons en parallèle des mesures de

déformations résiduelles dans un acier doux laminé et un calcul autocohérent élastoplastique pour

un matériau modèle aux caractéristiques identiques. Ce calcul permettra également de

modéliser l'influence des hétérogenéités élastoplastiques sur l'évolution des courbes

t^nr, = f ( sin2V ) et sur la déærmination des contraintes par diffraction des rayons X basee sur
Y Y

la loi des sin2Y.

I-e paragraphe suivant pennetfa de comparer I'influence des hétérogénéités élastoplastiques dans un

polycristal monophasé et un polycristal biphasé possâCant une phase dure. Nous effectuons les

calculs sur un acier hypoeutecûoide dutyrye XC45.I-e calcul aulocohérent complété par I'application

de la solution de I'inclusion dans une mafice permettra de déterminer les contraintes résiduelles

dans la phase dure, la émentite, très difficile à mesurer par diffraction des rayons X.

I-e dernier paragraphe a pour but de modéliser de manière quantitative et d'expliquer le

dédoublement des courber ugnl, = f ( sin2V ) consecutif à des traitements de surface dans un

matériau biphasé à partir du modèle simple d'Eshelby-Krôner [4,5]. Nous montrons que ce

dedoublement peut également avoir une origine microstnrcturale en étudiant un matériau biphasé

dont la deuxième phase se compose de disques indéformables.

IV.l. Polycristaux monophasés

Iæs contrainæs ésiduelles sont fortement dépendantes de I'orie,ntation cristallographique des grains

par rapport à la direction de sollicitation. I-e modèle autocohérent pésente I'avantage de localiser le

chargement global imposé au niveau de chaque grain en fonction de son orientation

cristallographique, quel que soit le polycristal modèle. Nous pouvons de cette manière étudier les

containtes résiduelles dans les gains d'un matériau macroscopiquement isotrope pour lequel les

contraintes du deuxième ordre dûes aux hétérogenéités élastiques n'induisent, à priori en moyenne,

pas d'anomalies dans la loi des sin2V.
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Pour valider les contraintes calculees, nous effectuons en parallèle des mesures par diÊfraction des

rayons X sur une tôle d'acier doux laminée, et des calculs sur un matériau modèle aux mêmes

caractéristiques mecaniques et microstnrcturales.

Les mesures par diffraction des rayons X sur ce type de matériau présentent des courbes

caractéristiques suivant la famille de plans {hkl} de diffraction. Bollenrath et Hauk [39] montrent

que les cotrbes e*{ = f ( sin2ty ) pésentent des oscillations autour de e* = 0 pour les

plans {zlll.,Pour des plans {310}, la penæ descourbesindiquequelescontraintesrésiduelles

moyennes mesurées dans le volume diffractant se manifestent comme des contraintes

macroscopiques. I1 semble donc que la loi des sin2V ne soit plus adaptée en présence de

contraintes résiduelles d'origine plastique. De plus, ils montnent par des mesures après abrasion de

couches successives que les contraintes sont homogènes suivant l'épaisseur de l'échantillon après

un essai de traction simple. Nous pouvons donc esperer obtenirdes resultats cohérents à partir d'un

calcul tridimentionnel pour la détermination des contraintes ésiduelles et de l'énergie élastique

bloquée.

IV.1.1. Prêparation des éprouvettes

Nous utilisons, pour effectuer les mesures, une tôle d'acier doux laminee IFI{R 400 fournie par

SOLLAC ( Florange 57 ), dans laquelle nous @levons des éprouvettes de traction ( Figure IV-l )

dans le sens de laminage. Les caractéristiques chimiques de I'acier sont données par le tableau IV-1.

Elts c [/ln Si Ti AI oJ Ni Gr

% 0,0111,103 0,336 0,122 0,033 0,034 0,033 0,021

îhbleou IV-l : Caractéristiques chimiques de I'acier IFHR 400.

Nous effectuons un recuit de détente pour éliminer les contraintes inte,rnes liees à I'histoire de

déformation du mate,riau. I-e recuit s'effectue à 600o c pendant 4 heures sous atmosphère contrôlee
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(Argon), le refroidissement s'effectue au four pendant 12 heures. Ces éprouvettes subissent ensuiæ

un polissage électrolytique pour nettoyer la surface externe et sont déformées plastiquement en

taction simple jusqu'à L, 5 et LÙVo.

Flgure IV-l : Eprouvette de traction.

lV.l.z. détermination des polycristaux modèles

Pour effectuer les calculs, nous utilisons des polycristaux modèles qui possèdent les mêmes

caractéristiques mécaniques et microstructurales ( æxture cristallographique et morphologique ) que

l'acier expérimental. [.a texture cristallographique est obtenue à partir de la Fonction de Disfibution

des Orientations ( FDO ) de I'acier. Pour son calcul, nous avons effectué sur les éprouvettes après

recuit des mesures de figures de pôles par diffraction des rayons X. Cette mesure consiste à relever

les intensités de diffraction correspondantes aux angles g [ 0, 360 ] €t al, [ 0, 70 l. Nous avons

ainsi mesurê les figures de pôles { 200 1, { 222 }, {211} et { 310 } ( planche lv-l ). Ces figures

de pôles permettent de calculer la FDO correspondanæ par la méthode des harmoniques sphériques

[14]. Elle est présentée sur la planche lY-2, et correspond, comme les figures de pôles à des

déformations de laminage. Notons cependant, qu'en raison de la position de l'échantillon pour le

mesure de texture la direction de laminqge corespond à Ql = 90o .

La FDO ainsi déterminee permet de sélectionner 3000 orientations représentatives de la texture

effective du matériau par la méthode de M. François [40], pésentée en annexe 1.

La planche IV-3 présente les figures de pôles recalculées à partir des grains du polycristal modèle ;

une comparaison des plandtes IV-l et IV-3 montrre une bqrne concorrdance entre les figures de pôles

e;çCrimentates et recalculées.
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Planche IV-Z : Fonctions de à 9t  constant.
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Planche IV-3 : Figures de pôles recalculées à partir du matériau modèle (DL--) 2).
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Pour effectuer les calculs, outre I'orientation cristallographique de chaque cristallite, il faut définir

les caractéristiques physiques suivantes :

- cissions critiques sur tous les systèmes de glissement

- matrice d' érnouissage

- forme ettaille des grains

Pour déterminer la forme et la taille des constitirants, nous avons effectué une analyse

métallographique. Les observations n'ont pas permis de deceler une forme particulière des grains,

nous considérons donc pour les calculs qu'ils sont sphériques. Les constituants ont une taille

moyenne d'environ 20 pm, ces tailles faibles permettront d'obtenir des volumes diffractants

composés de suffisament de cristallites pour valider les mesures.

c11 c12 c44 To Hr A Systèmes de
glissement

Acier 242 t44 118 80 250 1.1
(110 )  t11TJ
(112)t111f

(GPa) (MPa)

Tbbleau lY-2 : Caractéristiques physiques des polycristaux modèles.

La courbe de traction e4Érimentale, figure IV-2 permet de déterminer les cissions critiques égales

sur les systèmes de glissement et un taux d'écrouissage du polycristal. Ce taux permet de

déterminer un terme faibte ( Hg = interactions entre systèmes colinéùes et coplanaires ) et fort ( Hp

sur les autres systèmes ) de la matrice d'écrouissage pour le calcul autocohérent [13]. Un calcul

élastoplastique, por le matériau soumis à un essai de traction, permet de retrouver sensiblement les

mêmes courbes de traction, ou, dans le cas contraire, de modifier les paramètres pour approcher les

courbes experimentales. Le compotement élastique des grains de l'acier doru< est caractérise par les

constantes élastiques du fer pur. L'ensemble des caractéristiques physiques est donné dans le

tableau IV-2, A=HF/ Hf.
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IMPa ]

300

Figure lY-Z z Courbes de traction expérimentale et simulée pour
I' acier IFHR 400.

IV.1.3. contraintes résiduelles

Nous considérons un polycristal compose de 3000 cristallites d'orientation aléatoire, de fraction

volumique identique et de forme sphérique dont les caractéristiques sont données par le tableau IV-

2. Nous simulons des essais de traction simple jusqu'à des déformations equivalentes de LÙVo pur

étudier après décharge les contraintes résiduelles dans les grains d'orientations particulières par

rapport à la direction de sollicitation. Nous considérons que jusqu'à cette déformation I'influence de

la texture induit€ est négligeable.

La repésentation de la direction de taction sur une figure de poles inverses permet de l'orienter par

rapport au re$re lié au cristallite, c'est-à-dire de localiser la direction de traction par rapport aux

normales aux plans t hkl ). Dans le tiangle standard, nous selectionnons les cristalliæs possédant

une de ces directiorxi caractéristiques (001), (011) et (111) zuivant la direction de traction et traçons

les courbes oij = f ( n n I pour les termes diagonaux du tenseur des confainæs résiduelles.

tr E)ç.

a Calc.
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normales { ffl } sont parallèles à la ilirection de traction.

La figure IV-3a montre l'évolution des confraintes résiduelles pour des grains possédant une

direction (001) parallèle à la direction de sollicitation Les contraintes o11 positives correspondent à

un ecrouissage important de ces grains.

Les contrainæs ol1 sont proches de zéro pour les cristallites possedant une normale (111) suivant

l'ære de fraction, figure IV-3c. L'écrouissage de ces grains est pnoche de l'ecrouissage du polycristal

rcel.

Les contraintes o1l sont soit proches de zêro, soit negatives pour les cristallites possédant une

direction (011) dans la direction de sollicitation et correqpondent à un écrouissage infénieur ou égal à

celui du polycrisat moyen, figtre IV-3b.
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Figure IV-4 : Evolution des contraintes internes ( traits frns ) et résiduelles
( traits gras ) suivant I'orientation des grains par rapport à
I'axe de traction.

Si I'on exclut l'évolution des autes composantes, il semble que l'écrouissage soit maximal pour les

grains dont I'axe de traction correspond aux normales aux plans (001), moyen pour les normales

aux plans (111) et soit moyen, soit minimal pour les normales aux plans (011). Ces observations

correspondent, bien qu'elles soient effectuées dans un polycristal, aux observations de Jaoul [41]

dans des monocristaux de fer aflnco. En effet, les consolidations observées dans les monocristaux

cubiques centrés sont maximales pour des cristaux d'orientations (001) et (111). Elles sont

dispersees entre le maximum et le minimum pour les crisaux en traction suivant un a:(e (011). Ces

observations sont résumées sur la figure IV-4 qui présente l'évolution des contrainæs internes et

ésiduelles en fonction de la déformation plastique et de l'orientation des grains par rapport à l'axe

de sollicitation.

IV.l.4. énergie bloquée

A partir des contraintes et déformations locales calculees dans chaque grain, nous pouvons calculer

l'ârergie élastique bloquee du polycristal pendant le chargeme,nt ( $ II.4.3 ). La figure IV-5 montre

l'évolution caractéristique de la fraction d'energie bloquee F en fonction de la défcmation plastique

Quivalente. L,a courbe montne que jusqu'à la position du maximum pour Ep = 0,2Vo, sensiblement
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30 Vo du tavail de déformation plastique fourni est transformée en énergie élastique . Bien que la

courbe de l'énergie élastique soit croissante, I'apparition du glissement dévié diminue ensuite le

rapport entre énergie élastique et énergie fournie par le chargement. I-a courbe de la figure IV-5 est

conforme aux résultats expérimentaux de Chrysochos [16]. Contrairement aux modèles

phénoménologiques, le modèle autocohérent est capable de déterminer l'évolution de l'énergie

élastique dans les grains du polycristal en fonction du chargement imposé et du taux de déformation

plastique.

IJénergie bloquee dans chaque grain est une grandeur scalaire et ne depend donc que des champs de

containtes et de déformations élastiques, qui sont eux-mêmes dépendants du tajet de déformation

plastique et de I'orientation cristallographique. L'énergie bloquee, de la même manière que la texture

peut être repÉsentée sous la forme de figures de pôles ou de fonction de distribution de l'énergie

bloquee dans I'espace d'Euler. Pour les figures de pôles, le principe est le même que pour une

texture, mais nous représentons l'énergie bloquee moyenne du volume diffractant au lieu de

l'intensité diffractée. De même, pour la fonction de distribution de l'énergie bloquée nous

repésentons l'énergie bloquee moyenne correspondant aux grains qui occupent la même zone dans

I'espace d'Euler.

F=We/Wa

70

F

Fraction d'énergie bloquée globale
modèle représentant I'acier doux

calculée pour le polycristal
IFHR 4OO.

Flgure IV.5 :
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I-aplanche fV-4 montre les figures de pôles d'énergie bloquee dans les grains du matériau modèle

sans texture après une déformation plastique en tractiqr simple de SVo. Elle montre une symétrie de

rotation autour de la direction de taction ( matérialisée 2 ). Uêner$e bloquee ma:rimale sur la figure

de pôles {110} est observée dans la direction de traction. Cette orientation correspond à des

directions de glissement [111] en position de glissement privilégié. C'est donc I'orientation

cristallographique des systèmes de glissement par rapport à la direction de déformation

macroscopique qui conditionne le développement de l'énergie élastique bloquée dans les gains.

La planche IV-5 pésenæ les figures de pôles d'énergie bloquée d'un matériau possédant une texture

de laminage. Ces figures ne sont pas fondamentalement différentes des précédentes. Pour constituer

le matériau modèle, nous avons sélectionné 3000 grains parmi les orientations d'une FDO de texture

; nous obtenons ainsi des orientations aléatoires et des grains en plus gand nombre faisant partie

des composantes de texture. Dans la mesure où nous considérons la valeur moyenne de l'énergie

associee à une position de la figure de pôles, I'effet de la texture est faible. Pour des textures de

fibres ou des textures très marquées, on peut atûendre une influence de la texture beaucoup plus

importante.

I-es planche IV-6 et IV-7 présentent les fonctions de distribution de l'énergie bloquée pour le

matériau sans texture et pour le polycristal modèle re@sentant I'acier IFHR400. Elles ne permettent

pas davantage d'observer une influence de la texture présente dans le matériau. La similitude de

certaines composantes de texture de traction et de laminage pourrait expliquer les recoupements enhe

FDO de texture et d'énergie bloquée.
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Poles 200

2

Poles 110

2

Poles l1 I Poles 112

Planche IV-5 : Figures de pôles d'énergie bloquée moyenne calculée pour I'acier

IFHR 400 texturé après traction simple ( Ep = 57o suivant DL "> 2 ).
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IV.1.5. déformations résiduelles.

IV.1.5.1. mesures par diffraction des rayons X

Les mesures de déformations élastiques résiduelles sont effectuées au laboratoire de sciences des

matériaux ( Werkstoffwissenschaften FB15 ) de l'université de Saarbrûcken ( Allemagne ) sur un

goniomètre classique en mode !V ( les rotations V et 20 sont decouplees ). L'acquisition des

donnees s'effectue à I'aide d'un détecteur au Germanium qui enregishe tout le spectre énergétique

de diffraction. Ce spectne permet d'obtenir la position du maximum de diffraction en 20 qui

conduit aux courbes de déformation en fonction de sin2V.

[æs mesures de déformations par rayons X, pour l'analyse de containtes, sont optimales pour des

angles 20 élevés. Nous avons donc choisi les rayonnements les plus pénétrants pour diminuer

l'effet de la surface, tout en conservant des angles 20 élevés qui permettent d'observer des

anomalies d'amplitude suffisanæ. Ainsi, nous étudions les déformations nomales aux familles de

plans { 2lll àl'aided'unrayonnementdechrome (20 = 154o) et { 310 }d'unrayonnementde

cobalt ( 2g = 160" ) pour I'acier. Les profondeurs de pénétration étant de 1L pm pour le cobalt et 8

Frm pour le chrome.

Déformation plastique 2e )"

1211 I Recuit 1 o/o 5 o/o 10 o/o 154. Cr:  2 ,2g  Ê

{310} Recuit 1 o/o 5 o/o 10 o/o 1 60"
o

Co :1 ,79O2A

lbbleau IV-3 : Plan des m€$urqf effectuées.

I-es paliers correspondant aux bandes de Luders qui apparaissent au début de la déformation

semblent montrer que les échantillons ont été suffisamment recuits. I-es courbes de déformations

montrent toutefois qu'il subsiste des containtes résiduelles ; celles-ci ne semblent pas affecter de

manière significative la déformation plastique en traction simple. I-es conditions de mesures

effectuées sont réstrmées dans le tableau IV-3.

Les mezures consis'tent à déterminer l'angle de diffraction 20 murimum, dans une direction Q et un

angle d'inclinaison V inférieur à 75" de l'échantillon, qui permet de calculer la distance

int€réticulaire d.
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Flgure IV-6 : Distance interréticulaire d mesurée entre plarc t 2ll ] en
fonction de la déformation plastique en traction simple pour des
tôles laminées d'acier doux IFHR400.

Iæs figures IV-6 et IV-7 montrent l'évolutiqr de la distance int€neticulaire d en fonction de sin 2 V

pour les familles de plans {2ll} et {310} daûs la directiom de taction (e=0o) etdansla

directiontranwerse (g = 90 o ). læs tarx de déformations plastiques equivalenæs en traction simple

-'--'€--.-' 
feCUit 

r.rrr1}trrrr 
5 7O

----t---- | vo <- l0 7o
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sont de L, 5 et IÙVo.La forme gêm&ale des courbes est caractéristique pour des tôles laminées
recuites ayant subit une déformation plastique en taction simple. Les amplitudes ma:<imales des

oscillations pour un taux de déformation delTTo,sont d'environ 4.rc-4 pour des plans { 211, I et

d'environ 7.10-4 pour des plans { 310 }.

"a\/ 0'8670
C'

0,8675

"ev 0'8670
ît

o,4 0,6
s in2V

! -

---"'O--- 
feCUit .,.,.1|jrr.r 

S TO

---û-- |  70 "# l0 70

{ rro

9=0

{rro}

9=90

0,86650i
0,2 0,4 0,6 0,9 1,0

sin2 V

Flgure IV-7 : Distance interréticulaire d mesurée entre plans {310} en fonction de
la déformation plastique en traction simple pour des tôles laminées
d'acier doux IFHR400.I

û-".î.-.i::'i:*T

-----'o-*-'-' recuit ''"'l'"'' 5 vo
---O-- | 7o d- l0 vo
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IV.f.5.2. calcul autocohérent.

læ calcul autocohérent, dans la mesure où la descripion physique des phénomènes de glissement et

des matériaux est suffisante, permet de calculer l'évolution de tout type de matériau à l'échelle

microscopique et macroscopique en fonction de la microstucture et du chargement imposé.

La connaissance de I'orientation de chaque grain et de son champ de déformation, nous perrnet de

simuler les courbes de déformations, t = f ( sin 2 \Ir ), en calculant les angles q et {

correspondants aux normales { hkl }. Nous pouvons ainsi simuler les courbes de déformations

mesurées par diffraction des rayons X en repoduisant le volume diffractant.

matériau sans texture

Nous considérons un polycristal cornposé de 3000 cristallites d'orientation aléatoire, de fraction

volumique identique et de forme sphérique. [æs caracteristiques monocristallines sont données par

le tableau IV-2. Nous simulons des essais de traction simple jusqu'à des déformations plastiques

equivalentes de 107o.

Iæ comportement élastique est macroscopiquement isotrope et seules les hétérogénéités dues à

I'anisotropie de la déformation plastique pourront, à priori, donner lieu à des anomalies par rapport

au comportement macroisofope. Nous considérons que jusqu'à l0 Vo de déformation plastique

I'influence de la texhre induit€ estnégligeable.

La figure IV-8 présente les ésultats obtenus pour les plans de diffraction des familles { 211 } et

{310 } dans la direction de déformation. Chaque point de la courbe représente la déformation

normale moyenne des grains compris à I'interieur d'une bande en sin2V et de 10o en Q. Cetfe figure

met en évidence l'anisotopie de la déformation plastique liée à l'orientation cristallographique des

systèmes de glissement par rapport à la direction de chargement. On observe une courbe

pratiquement linéaire proche de zêro pour les plans l2lll et une courbe de pente négative

importante pour les plans {310}. Nous reviendrons plus tard sur I'analyse des contraintes

ésiduelles par la loi des sin2 V retative à ces courbes.
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matêriau texturé

Nous effectuons maintenant les mêmes opératons pour le polycristal modèle représentant
I'acier doux IFTIR 400 pour observer I'influence de la texture de laminage. I-a figure IV-9

pésente lescourbes de déformations t^nr. = t (sin2V) pour les plans |ZIII et { 310}vv
dans la direction de traction. La ûexture cristallographique se manifeste pour les plans {2lll

par des oscillations des courbes de déforrnations.

I-es courbes pour les plans {310} présentent une pente plus importante et possédent également des

oscillations. Iæs oscillations sont dues, dans le cas de la plasticité, à la texture cristallographique qui

repositionne les grains autour d'orientations idéales qui développent individuellement des

contraintes internes différentes dont la moyenne sur le volume diffractant diffàe du cas precédent.

Pour les plans {211}, les déformations moyennes mesurées sur le volume difïractant ne sont plus

independantes de l'angle llr mais oscillent autour d'une défcmation nulle.

La figure IV-10 montre l'évolution des courbes de déformations normales aux famille de plans

{2lll et {310} calculées et mesurées dans la direction de traction pour une déformation plastique

équivalente de 570. Elle permet de comparer l'allure et I'amplitude des oscillations et des pentes

calculees et mesurées. Dans le cas des plans {2tt1,les oscillations mesurées et calculées ont la

même allure mais des amplitudes différentes. On observe une amplitude de 3.10-4 pour les courbes

mesurées et de 6.10-4 po* les courbes calculees. Pour les plans t310), les pentes mesurées et

calculees ont également sensiblement la même la forme. Iæs courbes calculees présentent cependant

des oscillations sup'plémentaires dûes à la texture qui se zuperposent à la pente. Iæs amplitudes pour

les courbes mesuées sont de 5.10-4 et de 11.104 pour les courbes calculees. Les déformations

norrnales e** caloilées sont donc deux fois plus élevees que les déformations mesurées par

diffraction des rayons X Cette différence peut s'expliquer par le fait que les me$r€s par diffraction

des rayons X s'effecttrent en surface de I'echantillon où, pour des raisons d'equilibre, le champ de

containte doit êtrc bidimensionnel alons que le calcul s'effectue avec I'hypothèse que le milieu est

fufini, c'est à dire tridimensionnel. De plus, à la surface de l'éprouvette la pnésence de la surface

libre donne lieu à des phénomènes de relaxation qui diminuent les contraintes résiduelles et

provoque,lrt des interactions différenæs entrre les grains. Il serait judicieux dans ce cas de développer

82
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ce modèle en utilisant un tenseur de Green semi-infini ou de comparer les calculs à des mesures

effectuées par diffraction de rayonnements neutons qui permettent d'étudier les contraintes en

pnofo'ndeur. D'autre part, l'écrouissage du polycristal modèle est linéaire et ne s'adapte pas

parfaitement à l'écrouissage réel. Pour obtenir un ecrouissage plus proche de la réalité et un champ

de contraintes résiduelles plus faible, il faudrait tenir compte de l'annihilation de dislocations avec

I'augme,ntation du taux de déformation plastique.

La figure IV-L1 montre l'évolution des déformations normales à quatre familles de plans de

diffraction. Il apparait sur cette figure que les plans de glissement, l2l1.l et { 110 }ne subissent que

de faibles déformations suivant leur normale. Pour les autes plans, {111}, {310} et {21-0}, une

droite moyenne pnésenæ une pente, positive ou négative qui dépend de leur nature. La détermination

des contraintes à partir de ces pentes pour sin2v inférieur à 0.6 à I'aide de la loi des sin2v

donnerait les contrainæs ésiduelles qui figurent dans le tableau IV-3 pour les matériaux modèles et

pour l'echantillon IFHR 400. On observe pour les plans de glissement {2ll} et {110} que les

contraintes ésiduelles sont en moyenne très faibles pour le matériau sans texture et induisent des

oscillations des coubes ee* eour le matériau avec texture, mais les pentes des courbes sont nulles.

Iæs pentes pésentent pour les autres plans conduisent à des contraintes négatives pour les plans

{310} et {210}, mais à des confaintes positives pour les plans {111}. Bn moyenne sur tous les

plans, elles dewaient être nulles.

La figure IV-LZ présente les courbes de déformations e* dans la direction transverse. On

observe des courbes de pentes nulles et des déformations nulles pour {211}, positives pour {111}

ou négatives pour {310}. Ces courbes indiquent que les contraintes dans la direction transverse

sont nulles et signalent la présence de contraintes normales o33 non nulles. En moyenne sur le

potycristal ces contraintes devraient être nulles. Les contraintes déterminées de cette manière n'ont

rien de contraintes macroscopiques et la loi des sin2tV n'est plus adaptée apnès déformations

plasiques.



84 Plasticité

b\ 0,00
o

0,03

-0,03

-0.06-'  
0 ,0 0,2 0,4 2 0,6

sin V
0,8 1,0

0,03

-0,03

O,2 0,4 Z 0,6 0,8 1,0
sin V

Flgure IV-10 : Comparaison des courùes 
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direction transverse après traction simple dans la direction
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Orr ( MPa ) t 110) t 211 l t 310l t 210 ) { 111 }
IFHR 4OO a =0 -153 - -

ians texture =0 =Q -166 -88 202
Texture =0 =0 -257 -279 188

Tbbleau IV-4 : Estimation des contraintes résiduelles pour les matériaux
modèles et I'acier IFHR 400.

IV.l.6. Conclusions.

Nous avons étudié dans ce paragraphe les containtes ésiduelles dans les matériaux polycristallins

monophasés de type cubique centrré après une déformation plastique en tractiqr simple.

Les mesures effectuéps par diffraction des rayons X indiquent que les déformations résiduelles
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calculées par le modèle autocohérent sont deux fois plus importantes que celles mesurées. Notons

cependant que les mesures s'effectuent en surface des echantillons sur une faible épaisseur dans

laquelle l'état de containte peut être supposé biudal pour respecter læ conditions d'equilibre. De ce

fait, les interactions réelles enfie grains sont différentes du calcul pour lequel le milieu est supposé

infini, c'est-à-dire triaxial. De plus, la surface libre permet la fuite des dislocations et de ce fait

favorise des phénomènes de relaxation. Pour adapter le calcul autocohérent alrx mesures en surface

par diffraction des rayons X, il faudrait tansformer le tenseur de Green pour un milieu semi-infini,

ou effectuer des comparaison entre calcul autocohérent et mesures effectué€s par diffraction de

neutrons qui permettent des observations en profondeur. Si les mesures sous-estiment les

contraintes résiduelles, le calcul autocohérent les surestime dans la mesure où l'écrouissage

monocristallin est suppoÉ linéaire et ne permet pas de reproduire parfaitement l'écrotrissage effectif

du polycristal. En effet, il négliç les phénomèmes d'annihilation de dislocations qui augmentent

avec le taux de déformation plastique.

Læs mesures par diffraction des rayons X permettent cependant de retrouver les effets

caractéristiques des hétérogénéités de la déformation plastique qui se manifeste par des oscillations

dans la loi des sin2v et par des contraintes qui se manifestent cornme des contrainæs d'ordre I.

Cette loi conduirait à des contraintes macroscopiques nulles pour les plans les plans de glissement

l2ll} et {110}, mais non nulles pour les autes plans de diffraction. Il semble donc qu'elle ne soit

plus adaptee en pnésence de contraintes ( déformations ) résiduelles.

lV.z.l. Biphasê hypoeutectoide

Nous avons étudié, dans le paragraphe précédent l'évolution des déformations et contraintes

Ésiduelles dans des matériaux monophasés où l'influence des hétérogenéités provient uniquement

de I'orientation des constituanb par rapport à la direction de sollicitation. Noræ intoduisons dans ce

paragraphe les hétérogenéités élastoplasiques ente deux phases en étudiant un acier hlryoeutectoïde

du tlpe XC45 qui se compose d'une phase élastoplastique, la ferrite, et d'une phase purement

élastique, la cémentiæ.
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Iæ but de cette partie est de calculer les contraintes ésiduelles dans la cémentiæ rès difficile à

mesurer par diffraction des rayons X. Pour déterminer ces containtes, nous combinons le calcul

étastoplastique et I'applicaton de la solution du problè'me de I'inclusion dans une matrice d'Eshelby-

Krôner [4,5]. Ce paragraphe permet également de déterminer l'influence des hétérogénéités entre

phases sur la loi des sin2V et de la comparer avec I'influence des hétéroge,néités de la déformation

plastique dans un matériau monophase.

I-es deux phases de l'acier XC45 sont éparties dans deux constituants, la ferrite pure qui représente

60Vo duvolume total et la perlite qui repésente 4070. Nous supposons que la perlite se compose de

ferrite et de cémentite globutaire (1,27o du volume ), figure IV-13. Le comportement élastique des

deux phases est supposé identique et caractérisé par un module de cisaillement p = 80 GPa et un

rap'port de poisson ,v = 0,28.

Flgure IV-13 : Schématisation des composants de I'acier XC45.

lUz.l.l. calcul des contraintes internes

Le calcul des containtes résiduelles dans les différentes phases s'effecttre en deux étapes. Nous

calculons dans un premier temps, les comportements locaux dans les deu constituants, ferrite et

perlite après une déformation plastique equivalente de SVo en taction simple par le modèle

autocohérent. Pour tenir compte de la @sence de globules de émentiæ dans la perlite, nous avons

intoduit une forme particutière de la matrice d'éc-rouissage. Cetæ matice, classique pour le calcul
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dans la ferrite, se complète d'un terme qui prend en compte la présence de émentite globulaire dans

laryhtel42l.

Iæ polycristal modèle se compose de 3000 cristallites de forme sphérique et orientés de façon

aléatoire. La deuxième étape consiste à calculer les containtes dans les deux phases de la perlite,

connaissant les contraintes et les déformations plastiques locales de chaque grain, à l'aide de la

solutionde Krôner:

cem per
otj =q; +2v(1-P)

avec

ncem
gii - 0 ( pas de déformation plastique dans la cémentiæ )

o',î=*(O;'-' ";î)

('f.-a) (rv-z)

( rv-3 )

ou f est la fraction volumique de émentite dans la perlite.

Ce calcul permet de déterminer les contraintes ésiduelles dans la ferrite des deux phases et dans la

émentite, comme elles seraient mesurées par diffraction des rayons X.

1U.2.1.2. calcul autocohérent

L,a figure l\I-14 met en évidence les microcontraintes moyennes specifiques à chaque constituant,

ferrite et perlite. I-es cristallites de la femite pure sont en moyenne comprimés, et ceux de la perlite

sont tendus suivant la direction de sollicitation, après decharge. On observe une forte variation

jusqu'à IVo de déformation plastique, les contraintes augmentent ensuite beaucoup moins

rapidement Ces microcqrtraintes sont nulles en moyenne sur les deu:r constituants.
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1234

Deformation plastique équivalente I 7o I

Figure IV-14: Evolution des contraintes intelles._moyennesl calculée dans la
ferrite et la perlite d'un acier XC45.

1U.2.1.3. contraintes dans la cémentite

Les résultats obtenus en fonction du taux de déformation plastique en traction simple sont p'résentés

sur la figure IV-15. Les calculs montrent que la moyenne des connaintes ésiduelles sur les deux

constituants est nulle en moyerrne sur tout le volume. On observe des contraintes résiduelles de

compression dans la direction de sollicitation pour la phase ferrite et de traction pour la phase

cémentite.

Pour un acier similaire, Macherauch et Kolb [43] ont effectué des mesures de contraintes internes,

pe,ndant un essai de traction, dans la ferrite. Ils ont effectué les même mesures dans la ferrite du

matériau déchargé, figure IV-16.

Connaissant les contraintes macroscopiques dans la ferrite et pour le polycristal, il est possible de

déterminer l'état de contraintes macroscopique dans la émentite, en fonction de la fraction

volumique respective des deux phases. De la même maniète, sachant que les contraintes ésiduelles

sont nulles en moyenne sur tout le volume, la contrainæ ésiduelle dans la ferrite permet de donner

une valeur de la contrainæ résiduelle dans la émentite dans la direction de traction. Ces contraintes

de traction sont donnees dans le tableau IV-4 pour une défcmation plastique equivale,næ de 5%o.
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Flgure IV-15 : Evolution des contraintes moyennes calculée dans les
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Sous charge Réslduelle

Globale Ferrite cémentite Ferrite cémentite

Expérience 525 315 4690 -130 2578

Calcul 433 251 4127 -104 2580

(MPa)
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Tbbleau IV-5: Comparaison entre mesures et calls des contraintes dans un

XC45, pour un essai de traction simple ( Ep = ïVo l.

[,e tableau IV-5 montre que les contraintes globales simulées sont inférieures à celles mesurées par

Kolb et Macherauclu L'erreur sur les contraintes moyennes dans la émentite est de I'ordre de 207o.

Ces calculs permettent néanmoins de donner une bonne approximation des contraintes résiduelles

dans la émentiæ.

1V2.1.4. Loi des sin2 llr

Comme dans le cas de l'acier monophaÉ, nous avons simulé les courbes tq.l, = f ( sin2 V ) pour

les plans {ZLLI et {310} sur l'ensemble de la fenite , figure lV-17.

Ettrdions tout d'abord les ésultats dans la direction de traction, Q=0o. En comparant les figures IV-

8 relatives au polycristal monophasé sans texture et la figure IV-17, on observe que la courbe pour

les plans {2ll} présente une pente négative qui indique la présence de contrainæs de compression

dans la phase ferrite. Por des plans {310}, la pente est 2 fois plus importanæ et met en évidence la

zuperposition des hétérogenéités plasiques intraphases et celles dûes à la présence de la phase dure

(émentiæ).
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Flgure lV-17 : Evolution calculée des courbo tql, = f ( sin2V ) dans la

ferrite après traction simple de ïVo puis déchaqge.

La tableau fV-6 donne les valeurs des contraintes calculees pour I'acier monophase et pour l'acier

biphasé. Dans la direction transverse, (P=90o, les courbes de déformations sont sensiblement

linéaires et montent que la containæ macrroscopique dans cette direction est nulle. Elles permettent

également de déterminer des conûainæs normales o33 non nulles, tableau IV-6.

lMPal
oil osg

t2111 t310) 12111 t310)

Monophasé 0 -120 0 220

Biphasé -150 -255 160 360

Tbbleau IV-6 : Contrrintes calculées dans lo ferrite de I'acier XC 45

à partir des courùo 
"q,1, 

= f ( sin2v ) dens la ferrite.
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1U.2.1.5. conclusions

Nous avons vu que le modèle autocohérent permettait de calculer les contraintes résiduelles dans les

polycristaux monophasés déformés plastiquement. Ce paragraphe permet de montrer qu'il était

également possible de déterminer les cortraintes résiduelles dans la émentiæ d'un acier biphasé en

supposant que cett€ phase est indéfmrnable et se présenæ sous la forme de globule. La combinaison

du modèle autocohérent et du modèle de Krôner conduit à la détermination de contraintes

ésiduelles dans la cémentite proches des contraintes calculees à partir de mesures expérimentales

globales et dans la phase élastoplastique ( ferrite ). tes mesures directes dans la cémentite sont

extrêmement délicates à effectuer dans les aciers.

Le calcul montre également que les hétérogenéités de la déformation plastique observées dans les

matériaux monophases se superposent atu( hêtêrogénêités entre phases. I-es contraintes résiduelles,

nulles en moyenne sur tout le volume, sont specifiques à chaque phase ; c'est ainsi qu'on observe

des conraintes de compression de la feniæ et des contraintes de taction dans la émentiæ.

La superposition des hétérogénéités plastiques intra- et inteqphases rend la détermination des

containtes à partir de la toi des sin2V aussi délicate que dans le cas du monophasé. Une mesure à

partir des plans de la famille {211} qui est insensible aux hétérogénéités plastiques dans le cas du

matériau devrait permettre de déærminer des containæs specifiques à une phase proches

de laÉalité.

lV.2.2.Tbaitements de surface

Les usinages et les traitements de surface tels que rectification, tournage ou grenaillage induisent

des déformations plastiques en surface qui affectent læ états de containtes et de déformations des

couches superficielles de I' echantillon.

Pendant les opérations de rectification, par exemple, la strface extérieure est soumise à des efforts

nonnau( N et tattgerti"tr i errte I'oufiletl'échantillonillustrésparlafigrrelV-18.
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Flgure IV-18 : Mise en évidence des contraintes en surface pendant rectifrcation.

Ces efforts peuvent être transformés en contraintes normales et tangentielles dans le re@re

l'éclrantillon. Après taitement, les composantes d33, o13(oy) doivent ête nulles à

surface ( *r= 0 ), elles ne peuvent exister que sous la forme de moyenne volumique sur la

profondeur de penétation des rayons X.

L,a méthode d'analyse des containtes est basee sur la loi des sin2V ( $ U.f .;, dont nous rappelons

l'équation fondamentale en fonction du tenser.r des contrainæs complet.

de

la

"qu=ltr[or1 cos2 e + ozzrir,2e + o12sin2q - orJ sinlP

i 
t t["rr+ or3cos g sin2{+ o* sinp stnzQ 

]

+ S 1[o,  r*  ozz* orJ

(rv-4 )

oti og correspond à la valeur moyenne des contraintes sur tout le volume diffractant de la phase

mestrrée.

51, ll2 52 sont les constantes élastiques radiocristallographiques. Nh ( sintlcosp, sin\[sinq,
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cosV ).

ee.p est la déformation moyenne sur tous les grains pointant dans la direction de mesure Nh

norrnale aux plans diffractants.

La repnésentation des déformations en fonction de sin2v, linéaire lorsque l'état de contraintes est

biaxial, pnésente des non linéarités dues à l'apparition des composantes oi3 . Ces termes, qui sont

multipliés par sin 2\y dans l'Quation ( fV-+ ) sont dépendant de l'angle V de mesure, et

responsables du dfioublement de la loi des sin2v qui apparait pour des matériaux multiphasés. En

effet, sur la surface extérieur ( x3 = 0 ), les relations d'equilibre du tenseur des contraintes doivent

êtne verifiées

o3 i  ( x1 ,x2 ,x3 )=0  e t  o t j , j=0

De ce fait, des contraintes macroscopiques o3 différentes de zÉro dans le volume irradié ne sont

possibles que s'ils existent des gradients d'autres composantes du tenseur des contraintes

macroscopiques suivant les directions I or2. Ceci est difficilement envisageable dans un matériau

monophasé. Dans un matériau multphase, une déformation plastique pourrait induire dans chaque

phase de tels gradients de signe différent selon la phase, de telle manière qu'en moyenne sur toutes

celles-ci la valetr de og macroscopique soit nulle.

En p,rincipe le dedoublement peut être lié à de nombreux phenomènes, par exemple :
- texture speciale de la surface externe

- rugosité de celle-ci

- eVotr un éaæ de containtes complexe irduisant un decalage du repàe principal du tenseur

des containtes (défqmations) par rappct aurepère macroscopique de l'échantillon.
- une morphologie partiarlière de la seconde phase.

(9+1gra+ F = o, par exemple)
dx l  oxz  dx3 

( ry_5)
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En pratique notre étude se limiæ aun deux derniers cas cités.

Ce tavail a pour but d'expliquer certains phénomenes expérimentaux par des modèles simples qui

en donnent des réponses qualitatives. Pour obtenir des résultats quantitatifs, il serait nécessaire

d'appliquer le calcul autocohfuent élastoplastique à ce type de problèmes.

1U.2.2.1. Simulation du dédoublement

Plusieurs hypothèses sont introduites afin de simuler les contraintes internes dans un matériau

biphasé, elles permettent d'ottenir des ésultats simples mais repésentatf de la réalité.

Le matériau, macrohomogène et microhétérogène, est constitué d'une matrice, ductile à

comportement élastoplastique, contenant des inclusions non ductiles de fraction volumique f. Iæ

comportement élaSique isotrope homogène est identique dans les deux phases et caractérisé par le

module de cisaillement p et le rapport de poisson v.

Læs opérations d'usinage, rectification ou grenaillage intnoduisent une déformation plastique globale

EP sur la surface externe. Cette déformation est concenftée dans la matrice est donne naissance aux

contraintes internes du fait de la non plastification des inclusions. Elle se compose d'une partie

élastique Ee et d' une partie plastique EP.

Si tpM et dE ( =0 ) sont les valeurs moyennes des déformations dans la matrice et dans

I'ellipsoide, on a

Pl: = t 'li + ( 1-r ) 'ii'= ( 1-r ) 'ii'

La solution du pnoblème de I'inclusion dans une mahice d'Eshelby-Krërner [4, 5] permet d'écrire

Bli -' i ls,jkr ( Bl, -'[Tl

L échantillon n'est pas chargé extérieurement Ee=O , I'equation precedente devient

"$=(I, i*r  
-si i rr)  E[,

( rv-6 )

( rv-7 )

t
où ljn estletenseurunitéd'o'rdre4 et SiSn est letenseurd'Eslrelby

( rv-e )
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I-a déformation moyerme dans les inclusions dans la direction de mezure Nh se met sous la forme

tet ,  =Ni\( t , i * r  -Si i r . r )  E[r ( ry-10 )

La valeur correspondanæ dans la matrice est obtenue par les conditions d'equilibre pour Ee=O

-ed{, = -*'-fu
(ry-l1 )

L equation (W-Z ) indique deux sources de dédoublement possibles, respectivement

- un tenseur des déformations globales decalé par rapport au repere de I'echantillon ( présence de

déformations macroscopiques de cisaillement ).

- un tenseur d'Eslrelby S anistrope ( grainr non sphériques ).

Ces deux causes sont maintenant traitées de manière légèrement différente.

1V.2.2.2. composantes de déformations S3P - inclusions sphériques.

Dans les calculs qui suivent, nous considérons que les inclusions sont sphériques. Des opérations

inclinées par rapport à la normale à l'éprouvette intoduisent des déformations globales dont le

tensarpossede la forme zuivante

Bli

BT, o Elr
o nLo

ef, o e!, ( rv-l1 )

A partir de I'Quation ( IV-8 ), les containtes moyennes dans les particules sphériques sont donnees

par la formule d'Eshelby-Krûrer

oT =ài * 2v(1 -B)[4j -"f, 
] avec p=#ffi (ry-12)

où >i j sort les contraintes appliquées et 13 un facteur proche de 0,5.
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Appliquee au @sent problème l'équation (\t-12 ) devient

oT =4i + p(1-f )qj"

De la relation de moyenne sur les contraintes

EM
) i j  l o i t+ ( l - f l o i j

on deduit les contrainæs moyennes o6M dans la matice sous la fcme

M o M
oi j  ) i j  p f  e i i

Plasticité

( rv-13 )

( rv-14 )

(ry-ls )

En fonction des contraintes macroscopiques appliquées ) et de la déformation globale EP, les

containtes moyennes dans la matrice et dans les particules s'écrivent

Mf -p
oii Eii  rftni i  

d. ol =xij  + p el i  (,u_r6)

Ces valeurs sont, en toute rigueur, valables uniquement pour un milieu infini, nous les supposons

applicables dans le volume srperficiel concerné par la mesure radiocristallographique.

A pafiir de ( IV-4, IV-16 ), on obtient dans le cas où )=0, les relations

,il* = + ttEË 
- 
"!, ],i,,2 {,+ E!, + El,,in2rp *,*}

"l* 
=' 

t I 
Ei - 

"i, ],in2 rp + Els + Eï,,in2ù.",e)

où 
"l 

= Ef, cosz g + Elrsinz gr (rv-17 )

I- obseffation de ces équations indique que le teflne Et3P 
"tt 

responsable du dédoublement.

Pour deux valeurs opposées de rp, les déformations Sq,lr* o eqalr- sont difffuentes sauf
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pour cosQ = 0, soit (P=90", qui corespond à la direction de tavail dans le plan de l'échantillon. Les

ésultats expérimentaux de Noyan et aL [aal pour un echantillon d'acier grenaillé suivant un angle

de 30o, ainsi que des mesures persoffrelles effectuées sur un acier XC45 rectifié trouvent ici leur

explicatio4 figure IV- I 9.

s'q  10-
X

o

0,2 t  0 ,3
sin- V

Le dédoublement dans les deux phases s'e4prime de la manière suivante

aeM = - 
++ El3 sin 2 rP cos g

AeE = * 
"î, 

sin 2 rp cos cp2

Figure IV-19 : Evolution mesurée des courbes de déformation dans la direction

de grenaillage ( 9=0o ) et dans la direction transvense ( q-90' ).

( rv-18 )

On vérifie également que le dédoublement varie avec la fraction volumique de la deuxième phase

(figure IV-20 ), Wakabayashi et al. [45] ( figrre IV-20 ) . Oe plus les équations ( IV-18 ) montrent

que le dédoublement dans les deux phases est de signe oppose et conforme aux résultats de

Hanabusa et Fujiwara [46], figurelV-2l.
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F'igure IV-20 : Influence de la teneur en carbone des aciers sur le

dédoublement des courbo tqryr= f ( sin 2 v ).
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Pour une opération de grenaillage, on peut raisonnablement simptifier la forme de ftP sn

admettant que E11P=EZ*. Du fait de l'incompressibilité plastique ( Trace EP = 0 ) , qjp s'écrit

L'n" o Bl'

o T"\' o
nT, o -e3,

( rv-le )

Liexpression de eqUM devient

,l* = -ïr,r+{t -},inz-- 
$; 

sin2rp*,*}

La simulation de l'évolution de t*qM = f ( sin2V ) est effectué en fonction de la fraction

volumique f pour Q=0 et un rapport E13p/833p = 0,3. La figure IV-22 confirme la croissance du

dédoublement avec la fraction volumique f. La figure lV-23 montre l'évolution Ae e*M

= f ( sin2v ) po* f=0.3, e=0 en fonction du rapport E13pÆ33p. Cette figure confirrne

I'augmentation du dedoublem€nt avec I'intensité relative du cisaillement plastique.

Comme en peut le constater, le modèle proposé, bien que simple, permet une description

satisfaisante des phenomèmes liés au dédoublement de la loi Aes silV dans les matériaux biphasés:

. le dédoublement croit avec la fraction volumique de la deuxième phase,

. il est morimum dans la direction d'usinage et nul dans la direction perpendiculaire,

. il croit avec l'intensité relative de la composante de cisaillement de la deformation plastique

macroscopique,

. il est de signe opposé dans les deux phases.
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eli

( rv-20 )
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Figure

s t n r l  p s t  t

1V.22: Evolution des courbes de déformation en fonction de la

fraction volumique : Calcul.

çP l0 '01-0
r=0.2.#=lo,r-r

t r l  lo ,3 -  2

9= 0o

s l n r l  p s t  I

Figure IV.23 : Inftuence du taux de cisaillement sur les courbes de

déformation : Calcul.

Plasticité

r50

t25

r00

+'a 75

x
50

?n
o,rr.l

ï a s

9 o
w

-?5

-50

-?5

r50

! ?5

!00

{
P 2 s
j

r n 5 0
ô.rn

tt-l
I

\ a 5

I
w 0

-25

-50

-75

. 1. 2



104 Plasticité
1V.2.2.3. influence de la forme des constituants

Nous considérons maintenant un matériau biphasé au comportement parfaiæment identique à celui

du paragraphe précdent, mais dans lequel les inclusions ne sont plus sphériques, comportement

isotope de la micnostucture, mais des disques d'æres a=b et cla<<I ( Penny-shape ).

Le tenseurS dans un re$re lié à a,b,c s'êr,ritl4[

srrrr =szzzz=ffi"i ; Srsæ= | - I#";

srrgr= szzgs= Sffi "; ; s*rs= szszr=;( t .#" ;)

s',tz=ffi";

avec Si3kl = Sûlt = Sjitt = Sjitt ; les autres composantes étant nulles.

I-e repère des inclusions est analogue au repere de mesure, ct, correspond à tlt et ] à q, figure

N-24.

Nous nous intéressons, dans un premier temps, à une opération de grenaillage normal à la surface

exteme de I'echantillon, por laquelle le tenseur des déformations plastiques globales se met sous la

forme

T"\' o o
o T"\' o
o o -n3,

( rv-21 )

eli

(r\r-22')
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Liexpression du tenseur d'Eshelby SiSkl dans le repère macroscopique et son injection dans

l'Quation (IV-10) nous donne la déformation moyenne dans la dirrection Nh de mesure

e*,,==++ t A+B rin'.1,+ c sin 11, cosrp] avec T= (p = 0-qq ,  
1_ f  2  L - -  - - - 'Y  Y- - " ' r r  |  \ r  "  ( IV_23)
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n=[3+-y-  -  45 , rs l * ro6,* f  5+-y-  -  87 -48v , rq l  .or ' " ,
L 1-" 32(t-v) " l  L 1-" 16(1-v) uJ

- )  r  31  -32y  nc-  1 + iz(r=ntr ' -

87-48v)  oe- l  
"  

ro
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+2+=t  *  27 n9
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[æ terme C, multiplié par sin \[ est responsable du dedoublement qui dépend de I'angle cr et du

rapport cla. IJ, apparait dans cette equation que le dédoublement est nul pour un angle a égalà

0o+k ttl2.Lescourbesdedéformationssimulées directement à partir de l'équation (IV-9),

pour (P = 0, 45 et 90o, cla= 0.1et E33p = 0.1, permettent de déterminer les contraintes des

figures IV-25 etII{-26 à partir de la mét}rode triaxiale de Dôlle et Hauk [48].

Cette méthode permet de déterminer le tenseur des contraintes globales en fonction de I'angle cr

d'inclinaison du disque dans le plan macroscopique (1,3). Uintoduction des variables

tp.lr* + Eq,l, r2
= 1 *" I or, 

"or' e * 6,-sin 2q * o22{n-
E L "

. 
{f 

o:r - 
Ë 

(o,, * azz+ o33 )

v ] ' in 'vàr=

(N-%)

î2= = 
+"[o,, cos (p +

ee .t. - eç ,1, -
2V

conduit à un système de quatre equations à quatre inconnues en fonction des pentes et

ordonnées à l'origine des droites al= f ( sin2 V) et a2 = f ( sin 2lY) pour différents angles q.

pentesdescourbes&1=f (sin2V) conduisent aux confiaintes 6lL, 6L2, oZZ et o*

celles des courbes â2 = f ( sin 2!Ir ) permetænt de calculer les contraintes Ortetlc/tr Ort

I-es figures I\I-25 etIV-26 montrent l'évolution des confaintes non nulles pour d. variant de 0 à

180o, dans le cas d'un grenaillage normal et d'un grenaillage incliné. On peut noter

sur ces figures la fonte valeur de la composante o33 que I'on suppose en général nulle pour

I'application de la loi des sin2V. Notons également que l'introduction de la composante de

cisaillement plastique acce,lrtue le cisaillement; il n'y a plus d'inversion du signe du dédoublement

avec I'angle d,. Elle modifie également la symeûie des courbes par rryport à ct = 90o.

o,, sin,p ]r*

des

Iæs
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Il est important de noter également que des valeurs moyennes de o33 spécifiques pour chaque phase

pourront exister dans un matériau monophasé composé de disques (plaquettes de cémentite par

oremple). Cette description pourrait correspondre à un acier eutectique à constituants lamellaires ou

sous forme de plaquettes et il parait donc envisageable de trouver des composantes o33 dans des

tôles d'acier laminées. Il est dans ce cas inconcevable d'utiliser la determination bia:riale de l'état de

contrainæs dans l' échantillon.

1U.2.2.4. Conclusions

Le dedoublement des courber 
"ç.1, 

= f ( sin2 V ) est genératement attribué à des traitements de

surface du type rectification, grenaillage, tournog€, ..., qui inroduisent des composantes de

cisaillement en surface et qui engendrent un decalage entre le r@re de l'échantillon et le repère

pincipal des contraintes. I-e modèle simple d'Eshelby-Krôîer perrnet une simulation quantitative de

ûous les effets du dedoublement.

Nous avons monfié également que la microstnrcture du matériau, et en I'occurence la présence

de plaquettes dures pouvait également être à I'origine de ces dédoublements sans confainte de

cisaillement en surface. I-es contraintes calculées à partir des courber tqnl, - f ( sin 2 V )

suivant I'angle d'inclinaison des plaquettes mettent en évidence I'apparition de contraintes normales

o33 pour un angle cr non nul. Il est donc possible de déterminer des contrainæs normales dans une

tôle laminee contenant des grains de perlite lamellaire. La détermination classique des contraintes

ésiduelles à l'aide de la loi des sin2V, en négligeant orr, conduirait à une estimation fausse des

containtes macroscopiques dans d' autes directions.
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Les études antérieures sur le modèle autocohérent élastoplastique, en considérant un comportement

élastique local isotope, ont permi de prévoir le comportement effectif des polycristaux monophasés

cubiques centrés et cubiques faces cenEées macroscopiquement isotropes et anisotropes. L'accord

entre expériences et calculs est remarquable pour la prévision des surfaces de plasticité après des

pédéformations en traction et en cisaillement, ct pour la prévision des æxtures de déformation.

Dans ce travail , nous nous intéressons plus particulièrement au calcul des grandeurs locales

(conraintes, déformations) dans les constituants des polycristaux microhétérogènes. La diffraction

des rayons X est une méthode d'investigation des déformations et contraintes internes largement

utilisée qui permet de valider nos calculs. Cetæ nÉthode s'applique de façon parfaiæ dans le cas de

matériau isonope ou rnacroscopiquement isotrope, dans le domaine élastique. Les anomalies qui

apparaissentdans le cas conEaire rendent la dét€rmination des containtes rès délicaæ, voire fausse.

Après avoir détaillé I'influence des hétérogénéités élastiques et inélastiques sur la mesure des

déformations élastiques par diffraction des rayons X au tavers de l'équation intégrale, nous avons

validé le modèle autocohérent par la simulation des courbes de déformatiors t ,,,,. = f ( sin2Y ) àvv

partir des déformations locales calculées pour des chargements macroscopiques dans le domaine

élastique. Ces courbes montrent la linéarité de la loi des sin2Y, quel que soit le plan {hkl}, pour un

matériau macroscopiquement isoEope, et ce sans approximation pour effectuer les transitions

d'échelles entre grandeurs microscopiques et grandeurs macnoscopiques. De même, la présence

d'une texture cristallographique ne modifie pas la linéarité des courbes pour les plans {h00} et

thhhl. Par contre, pour des plans différents, les courbes reproduisent parfaitement l'évolution

mesurée. Le modèle autocohérent pennet également de monrer I'influence de I'orientation des

grains sur les contraintes internes du deuxième ordre reponsables des anomalies, et notament

I'influence de la rotation p auour de la normale de mesure pour les grains du volume diffractanr Il

permet également de d'isoler l'influence d'une texûue morphologique qui induit des non linéarités

dans les courbes potu les plans {h00} et {hhh} qui n'a jamais fait I'objet d'études spécifiques.

L étude élastoplastique, chapitre IV, permet de montrer la validité du modèle autocohérent à
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différents points de vue pur des matériaux cubiques ccntrés mono- et polyphasés, mais également

de metne en évidence I'importance de la physique du mode de déformation liée à I'orientation

crisallographique sur le &veloppernent des contrainæs résiduelles.

Nous étudions, dans ta première partie, un acier doux déformé en traction simple. L'association de

chaque orienation crisallographique et des champs locaux de connainæs et de déformations permet

d'éardier les champs de contrainæs résiduelles pour des grains d'orientation particulière par rapport

au repère de chargement. Nous montrons de cetæ manière que l'écrouissage de ces grains suivant la

direction de traction est confornp aux observations faiæs sur des monocristaux.

Le calcul de l'énergie bloquée globale ou de la fraction d'énergie bloquée est conforme aux

obsewations expérimentales et il montre que l'énergie élastique bloquée représente 3OVo du travail

de déformation plastique en début de plastification.

La représentation de l'énergie bloquée locale sous la forme de figure de pôles ou de Fonction de

Distribution des Orientations montre I'importance de I'orientation des systèmes de glissement par

rapport à la direction de sollicitation et I'effet secondaire de la texture cristallographique sur les

contraintes résiduelles.

Le calcul des contraintes résiduelles locales pennet de simuler les mesures de déformations

élastiques par diffraction des rayons X. La comparaison des courbes calculées et mesurées monEe

que le modèle permet de retnouver les évolutions caractéristiques des courbet tg', = f ( sin 2 Y ;

en fonction du plan t hkl ) de diffraction dans les matériaux cubiques centrés monophasés. Il

apparait que les courbes pour les plans de glissement de type l2lll et { 110} ne présentent que des

oscillations autour d'une déformation nulle, tandis que poru d'autres plans les courbes présentent

des penæs positives ou négatives. La déærmination des contraintes par la loi des sin2Y conduirait à

des contraintes macroscopiques nulles pour les plans de glissement et des contraintes

macroscopiques de traction ou de compression pour les autres plans. L'application de cette loi

semble donc erronée après déformations plastiques. La même étude pour un matériau sans texture

initiale montre une absence d'oscillation pour les plans de glissement et des pentes similaires pour

les autres plTr cristallins. L'absence de certaines orientations au comportement très différent

modifie la moyenne sw le volume diffractant en présence de texture et provoque I'apparition des

oscillations caractéristiques.

Dans le deuxiènp partie, la présence d'une seconde phase dure donne naissance à des contraintes

résiduelles spécifiques à chaque phase qui se manifesæ comnrc des conEaintes du premier ordre
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nulles en moyerure sur le polycristal. Les courbct tev = f ( sin 2 V ) calculées poru un acier du

type XC45 mgntrent la superposition des conrainæs résiduelles dues à la présence de la phase dure

et dues aux incompatibilités de la déformation plastique. La déærmination des containtes relatives à

chaque phas€ se heuræ aux mêmes problènæs que dans le cas du matériau monophasé.

Le calcul pour le matériau biphasé, constitué de feniæ et de cémentite, conduit également à la

déærmination des contrainæs résiduelles dans la phase cémentite, considérée comme globulaire, qui

sont tnès proches de la Éalité.

La dernière partie de cetæ étude a également permis d'expliquer les phénomènes de dédoublement de

la loi des sin2Y dans les matériaux biphasés apÈs raiæments de surface à partir du modèle simple

d'Eshelby-Krôner. Elle montre que le dédoublement peut également avoir une origine

microstructurale (forme des constituants). On peut ainsi s'attendre à retrouver des dédoublements

dans un acier laminé composé de cémentiæ lamellaire et à déærminer des contraintes normales à la

surface que I'on suppose en général nulles pour la déærmination des contraintes internes par la loi

des sin2Y.

Ce travail nous à permis de valider à la fois le calcul du comportement global des polycristaux CFC

et CC à partir des grandeurs locales dans le domaine élastiques et le calcul des contraintes et

déformations résiduelles après déformations plastiques en taction simple.

I-e modèle autocohérent est donc un outil intéressant pour le développenrcnt de nouveaux matériaux

tant dans le domaine élastique que dans le domaine plastique.

Iæ calcul des gnndeurs locales permet également d'étudier les problèmes d'endommagement et de

rupture.

I-e modèle permet également d'étudier les différentes sources d'hétérogénéités en les isolant par

construction des matériaux modèles. Il devrait donc permettre de mieux comprendre les

phénomènes et participer au développement de nouvelles méthodes de nrcsures plus appropriées.
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ANNEXE 1:

Création du polycristal modèle

Pour pouvoir effectuer des simulations en rapport avec le comportÊment réel du polycristal, il est

nécessaire de constnrire un polycristal modèle statistiquement représentatif des orientations que

pésenæ le maæriau réel.

Dans le cas d'un matériau isotrope, il suffit d'utiliser trois variables aléatoires indépendantes

distribuées uniformément sur les intervalles [0,2æ], [-l,l], I0,2nl pour chaque orientation.

Pratiquement, on utilise trois généraæurs de nombres aléatoires donnant nois valeurs u, v et w

compises ente 0 et 1, un grain du pseudo-matériau aura alors I'orientation définie par :

9t=2nu;  (D=Arccos(2v-1) ;92=2nw (1)

Pour un matériau texturé il est nécessaire de passer par la Fonction de Distribution des

Orientations (FDO) pour déterminer le pseudo-matériau. Le problème étant maintenant

d'exploiter le résulat discrétisé de la transformation de figures de pôles expérinæntales. L ODF

est donnée sous la forme de niplets d'Euler, les angles variant de 5o en 5o permettent de définir

6859 orientations auquelles est associée une densité d'orientations FDO(g).

L'utilisation sous cette forme ne permet pas directement de retrouver les figures de pôles

expérimentales symétriques et de retraduire le comportement mécanique du matériau. Nous

avons ensuiæ recomposé I'espace d'Euler complet à partir des symétries crystallines qui nous

donne 1862& orienations. Une simulation sur un polycristal modèle de plus de 5000 cristalliæs

n'est pas envisageable en raison du tenps que nécessiterait un æl calcul. Pour fixer les idées, le

calcul pour un polycristal de 5000 grains dont nous simulerions une déformation en traction

simple jusqu'à une déformation plastique équivalenæ de l% prendrait Z heures. Se pose donc

le problème du choix de N orienations représentatives de la texnre réelle du matériau.

Une des méthodes envisagées consiste à tracer une courbe FDOG) = f(g) monotone

décroissanæ. Il suffit ensuiæ de découper la surface sous cett€ coube en N surfaces égales et de

#ærminer I'orientation h centrale et FDO(h). Cetæ méttrode, bien que pennettant de retrouver

les figures de pôles expérimentales, ne retraduit pas de façon suffisante le comportement
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rÉcanique du matériau, notanunent on ce qui concerne le coefficient de l-ankford, rapport des

déformations "longitrdinales" et "nonnales".

FinalemenL pour un matériau texturé, la méthode dans le cas isotrope a été étendue en utilisant

des Fonctions de Répartition des Orienations par M. François [210]. Ces fonctions permett€nt de

transformer une distribution quelconque exprimée par sa densité f(x) en une distribution

uniforme sur [ 0 , I ]. Soit f la densité de probabilité d'une variable aléatoire X définie sur

I'intervalle I a, b ]. La fonction de répartition de X est définie par F(x)= p ( X S x ), on peut

alors écrire

F (x) = 
ff(u) 

du
(2)

La fonction F est croissantÊ et la variable aléatoire définie par Y = F(x) est uniforme sur [0,1].

En éændant cett€ définition à trois dimensions, on peut tansformer la FDO ( qui est une densité

) en distibution uniforme sur [0,11x[0,1]x[0,1].

Si FDO (9t, @, 92 ) est la fonction de densité du niplet (gl, @, g2), on peut définir la

Fonction de Densité Marginat du couple (9t,O) par

DMç, der,@) = 
I,'*ro(qr, 

o, q) d gz
(3)

Ia densité conditionnelle de 92 sachant que g t = I tO et O = Og est

FDO(<p/<pr=gro(FOd = FDO(9ro Oo e)
DMçrodçro oo)

(4 )

la fonction de répartition corditionnelle de 92 est donc

f 
*"-(ero oo e) dez

FRO(ç/çr=groO=Od = Jo ,
DMç,odçro oo)

(5)
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De la même manière, on peut calculer la densité nurginale de tp1 par

-re,(çr)=/ot* mMq, o (gr, o) sin o d o

la fonction de répartition conditionnelle de O sera donc

rô

rnO(o/çro) = Jo

(6 )

(7 )

(8 )

Llensemble des trois fonctions de répartition FRo( gt ), rno ( A I gt) et FRo ( et 1ez,

O) ainsi définies pennettent de transformer la FDO en disribution uniforme sur [0,U x [0,U x

[0,1]. A tout triplet de nombne ( u, v, w ) compris entnc 0 et 1, on peut faire correspondre un

tiplet d'angles d'Euler définissant un cristallite.

Le pseudo-mhtériau rccherché peut donc êEe construit en réfftant N fois la procédure siuvante :

- génération de trois nombrcs aléatoires û, v, s/ uniformément répartis sur [ 0,1 ]

déærminationde gt telque FRO( 91 ) = u

détermination de O æl que FRO ( O / g1) = 
"

détermination deQZælqræ FRO( Qttg2,@) = w

Le traitement informatique de cette procédure par E. Reubrez [49] permet de définir un

polycristal modèle qui permet de retrouver les figrnes de pôles ext'rimentales et de retrouver le

comport€ment mécanique réel . De plus, cette methode p€nnet d'affecter la même fraction

volumique à ous les grains pour le calcul autocohérent

DMqr O (9ro O) sin O d (D

DMq,(  Oto)

la fonction de répartition de gl serade même

FRO(gro ) =
I:' 

FDM*, (e1 ) d sr

I:' 
FDM*, (e1 ) d sr
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Résumé :

Ce travail propose une étude de l'influence des hétÉrogénéités élastoplastiqucs sur hs

champs de contraintes et déformations microscopiques dans les polycristaux motlo- et

biphasés. Les grandeurs locales sont calculées à I'aide de I'approximation

autocohérenæ de l'{uation intégrale. cinématique rcliant grandeurs locales et globdc*

Le calcul des déformations dans le domaine élastique pcrmet de mettre en évidcncc

I'origine des conrainæs du deuxième ordre et dq simuler de façon parfaiæ les courùes

de mesure par diffraction des myons X pour des matériaux isotropes et présentant dÊs

textures cristatlogfaphiques et morphologiques.

Les calculs et les mesures de diffraction menés en paratlèle pour des déformations

plastiques en traction simple montrent que le modèle est également capable de pddirc

les contraintes résiduelles, leurs évolutions et leurs influences sur les courbès dc

diffraction.

Iæ modèle simple de I'inclusion dans une matrice peûnet d'expliquer qualitativement lc

dédoublement des courbes de diffraction de matériaux multiphasés lié à dcs

traiæments de surface, mais également de le relier à la morphologie des constiuDng

pour des déformations macrohomogènes.

Abstract :

The aim of this work is to study influences of elastoplastic heærogeneitier on

microscopic s6ess and strain fields in one- and nvophased polycrystals. tncal strltlcs

and strains are calculiated owing to the self consisænt scheme of the cinematic inrcgf.l

equation linking micro- and macroscopic stains.

Elastic strain calculations allow to illustrate second order stresses and to simulatc

perfectly X-ray diffraction experiments on isotropic maærials and maærials vith

crystallographic and morphologic textures.
parallel calculations and diffraction experiments after ænsile plastic srains show thet

the model is able to predict residual stresses, their evolution during plastic strahht'

and their influences on X-ray diffraction expcrimens.

The simple model based on ttre problem of an inclusion in a matrix allows to explrin

qualitativelly the splitting of X-ray diffraction curves afær surface machining in

multiphased maærials. It's possible to link this effect to the morphology of thc

constituents for global homogeneous strains.
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